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Introducción.
El objetivo de este trabajo es la preparación y caracterización de capas delgadas de 
InSe mediante epitaxia van der Waals, las cuales, servirán como base de dispositivos 
In/ImCb/InSe/GaSe/In que nos permitirán analizar las posibilidades que presentan las capas 
de InSe com o elementos fotovonversores. Este trabajo se enmarca dentro de un proyecto de 
colaboración en el que han participado los siguientes grupos:
#  Grupo de Crecimiento Cristalino, de la Univ. P.& M. Curie de París. Dirigido por el
Dr. A. Chevy.
#  Grupo de Superficies, del Instituto Hahn-Meitner de Berlín. Dirigido por el Prof. Dr.
W. Jaegermann.
#  Grupo de Semiconductores y Fibras Ópticas, del ICMUV de la Univ. de Valencia.
Dirigido por el Prof. Dr. A. Segura.
El grupo de crecimiento cristalino ha centrado su trabajo en la preparación de los 
cristales de GaSe que se han caracterizado en este trabajo y que se han utilizado com o  
substrato de las capas de InSe depositadas, así como del InSe que ha sido utilizado como 
material base en la deposición de las capas.
El grupo de superficies ha centrado su trabajo en la preparación y caracterización 
estructural de las capas de InSe depositadas. Las diferentes estancias que he realizado en 
este grupo me han permitido introducirme en estos campos y utilizar las herramientas 
utilizadas como método adicional para el análisis y la comprensión de las propiedades que 
poseen las capas de InSe.
El grupo de semiconductores y fibras ópticas ha centrado su trabajo en la 
caracterización, tanto de los monocristales de GaSe, como de las capas de InSe y los
dispositivos preparados. En este sentido, la caracterización de estos materiales y dispositivos 
ha sido llevada a cabo utilizando múltiples y variadas técnicas: desde las técnicas 
estructurales (difracción de rayos X) y morofológicas (microscopía electrónica), hasta las 
técnicas de medida de las propiedades fotovoltaicas, ópticas, eléctricas y de transporte, que 
comprenden el núcleo fundamental de la memoria de esta tesis doctoral.
La estructura del trabajo que aquí se presenta está organizado de la siguiente manera:
O En el capítulo 1 presentamos un breve resumen de los resultados obtenidos en 
trabajos anteriores sobre las propiedades que posee el semiconductor laminar InSe, 
centrando la descripción en las propiedades del material más relacionadas con el tema de 
este trabajo, tales com o la estructura cristalina, métodos de crecimiento, estructura de 
bandas y las propiedades ópticas, de transporte y fotovoltaicas.
Una vez descrito el material, pasaremos a describir las propiedades de las capas de 
InSe que han sido preparadas en trabajos anteriores. En particular, describiremos las 
propiedades citadas en el párrafo anterior insistiendo en la conexión que existe con la 
naturaleza policristalina o amorfa que estas poseen.
©  En el capítulo 2 describiremos la técnica de evaporación por epitaxia van der Waals,
señalando las principales diferencias que existen con los métodos de crecimiento 
tradicionales de epitaxia por haces moleculares (MBE).
© En el capítulo 3 desarrollaremos brevemente los principios generales que rigen las
técnicas experimentales que hemos utilizado en la caracterización de las capas de InSe 
depositadas. Comenzaremos con los fundamentos de las técnicas de caracterización 
estructural de espectroscopia de fotoelectrones (UPS y XPS) y de difracción de rayos X , 
para continuar con los principios básicos de la espectroscopia de modulación y de las 
características fotovoltaicas y eléctricas de una heterounión.
O El capítulo 4 está dedicado a la descripción de los diversos sistemas experimentales
utilizados para la preparación y caracterización de los dispositivos basados en las capas de 
InSe depositados por epitaxia van der Waals. En primer lugar, describiremos el sistema de 
crecimiento de las capas. En segundo lugar, describiremos los diferentes procesos 
efectuados en la preparación de los dispositivos: (i) La preparación de los substratos, (ii) los
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diferentes métodos de deposición de las capas de InSe utilizados (a partir de una fuente de 
InSe o dos fuentes de In y Se) y (iii) la deposición de las capas de ImO.-* y ITO sobre las 
capas de InSe. Por último, describiremos los diferentes montajes experimentales utilizados 
en la caracterización de las propiedades morfológicas, estructurales, ópticas y fotovoltaicas 
de las capas de InSe.
©  En el capítulo 5 presentamos los resultados obtenidos del estudio de las propiedades
eléctricas y estructurales de los substratos de GaSe. En primer lugar, describiremos 
brevemente los resultados obtenidos en trabajos previos sobre las propiedades eléctricas, 
ópticas y de transporte de este material. A continuación, describiremos los aspectos 
generales de las propiedades de transporte en estos materiales, centrándonos en los 
diferentes mecanismos de dispersión que limitan la movilidad de los huecos en el GaSe. Una 
vez finalizado esta parte, básicamente introductoria, describiremos los resultados obtenidos 
de las medidas de las propiedades de transporte en el GaSe dopado con N y con Sn, 
discutiendo el papel que ejercen estos elementos como agentes dopantes del GaSe. A  
continuación, analizaremos la dependencia de la movilidad de los huecos con la temperatura, 
revisando el papel que, hasta la fecha, han jugado los diferentes mecanismos de dispersión de 
los huecos en este material. Por último, dada la importancia que posee la superficie de los 
substratos para la deposición de capas delgadas, presentamos los resultados obtenidos de la 
caracterización estructural de los substratos de GaSe.
©  En el capítulo 6 mostramos los resultados obtenidos del análisis estructural de las
capas de InSe realizado mediante técnicas de fotoemisión, difracción de rayos X  y difracción 
de electrones. Así mismo, mostraremos los resultados obtenidos del análisis m orfológico de 
las capas, realizado mediante microscopía electrónica. En este capítulo, discutiremos los 
resultados obtenidos en función de las técnicas de deposición utilizadas, con el fin de 
analizar la calidad estructural de las capas preparadas y elegir las condiciones de preparación 
más adecuadas para la preparación de dispositivos.
O El capítulo 7 está dedicado al estudio, mediante técnicas de modulación, de las
propiedades ópticas de las capas de InSe. En este capítulo describimos la naturaleza de la 
señal recogida y la relacionamos con las propiedades ópticas de las capas, con el fin de 
analizar las características del frente de absorción de las capas de InSe.
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© En el capítulo 8 mostramos los resultados obtenidos de las medidas de la respuesta
espectral del espectro fotovoltaico de los dispositivos preparados. En este sentido, 
analizamos la influencia de las condiciones de preparación de las capas en el comportamiento 
del frente del espectro al variar la temperatura.
©  En el capítulo 9 analizamos las propiedades fotovoltaicas de los dispositivos
preparados, a partir de su característica I(V).
Por último, resumiremos las conclusiones más importantes que hemos obtenido en 
este trabajo y señalaremos posibles líneas de investigación futuras.
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Capítulo 1 
1. El Seleniuro de Indio.
1.1 Propiedades del InSe monocristalino.
1.1.1 Estructura cristalina.
El seleniuro de indio (InSe) es un semiconductor laminar de la familia III-VI. Estos 
compuestos se caracterizan por poseer una estructura cristalina muy anisótropa en lo que se 
refiere a los enlaces químicos. Cada lámina está compuesta por cuatro capas monoatómicas 
en la secuencia Se-In-In-Se, de tal forma que cada lámina bidimensional exhibe una 
estructura hexagonal y los enlaces entre ellas son de tipo covalente (Fig. 1.1), adoptando los 
átomos de Se una coordinación piramidal p3 y los átomos de In una coordinación tetragonal 
sp3. En cambio, las láminas están ligadas entre sí por fuerzas débiles de tipo van der Waals.
El apilamiento de una lámina sobre otra ocurre siempre de forma compacta, de modo 
que la proyección de cada uno de los átomos de selenio sobre la capa contigua se encuentra 
en el centro del triángulo formado por los átomos de selenio de dicha capa. Este hecho 
permite prever la existencia de cuatro politipos diferentes de InSe: P, £, y  y ó 1 (Fig. 1.2). La 
secuencia de empaquetamiento del politipo p corresponde a una rotación de 180° seguido de
Capítulo 1
S e  O  
I n  •
p-politip o  E-politipo r p o lit ip o  8-politipo
Fig. 1.2 Vista de los diferentes politipos posibles de InSe así como de la celdilla unidad hexagonal 
correspondiente.
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IN T R A C A PA IN T ER C A PA Ref.
In(l)-In (2) In (2)-S e(l) In (l)-Se(2) S e(l)-S e(2 ) S e(l)-S e(2 )
2 .7696 2.6259 2.6335 5.2808 3.8140 4
2.818 (6) 2.627 (3) 2.636 (3) 5.358 (7) 3.864 (7) 2
Tabla 1.1 Distancias interatómicas en el InSe.
una traslación paralela al eje de rotación, mientras que en los politipos £ y y  equivale a dos 
traslaciones alternadas y a una traslación, respectivamente cuya componente horizontal es 
( d + b ) / 3 , siendo a , b - y c - los vectores de la red hexagonal. Para el politipo 5, la 
secuencia de empaquetamiento es más compleja y consiste en una configuración mixta de los 
politipos £ y (3.
Los diferentes politipos del InSe pertenecen a diferentes clases cristalinas. El politipo 
y es romboédrico y pertenece al grupo espacial R3m (C ^ ). Para este politipo se puede 
escoger una celdilla no primitiva hexagonal (Fig. 1.2), que pone en evidencia la existencia 
del eje de simetría de orden 3. Los politipos £, p y 5 son hexagonales y pertenecen al grupo
espacial P 6 m 2  ( D \h), P63/mmc ( D *h) y P63mc ( C64v), respectivamente.
En el InSe solo se ha observado claramente la configuración correspondiente al 
politipo y.2,3,4,5 En particular, en los lingotes crecidos por el método de Bridgman4’5, la 
secuencia de apilamiento más común es la correspondiente a este politipo, aunque mezclado 
con una pequeña proporción del politipo £.6,7 Esto es debido a que ambos politipos, y  y £, 
muestran una configuración muy similar: son reminiscentes de un empaquetamiento cúbico y 
uno hexagonal, respectivamente, y por tanto, la diferencia de energía libre de ambas 
estructuras es tan pequeña que hace muy probable la existencia de defectos de apilamiento, 
los cuales transforman el politipo £ en y, y viceversa. Para el y-InSe los parámetros de la
o
celdilla hexagonal que se han obtenido experimentalmente varían desde a=b= 4.001 A y 
c=25.32 Á  2,8,9 hasta a=b= 4.002 Á y c=24.946 Á.4 Las distancias interatómicas, calculadas 
utilizando estos valores de parámetros de red, se indican en la Tabla 1.1. Como se puede 








4 0 70 8 0 90  100
SeIn Se [at %]
Fig. 1.3 Diagrama de fases del InSe.
diferencia de un 0.3% en el valor de la distancia In-Se.2,4 La secuencia de apilamiento local 
que se observa para dos átomos de Se de una misma capa muestra ligeras diferencias según 
qué átomo de Se se considere, que se traducirá en un campo electrostático local diferente 
para cada uno de los átomos Se intracapa.
1.1.2 Métodos de crecimiento cristalino.
En la literatura se relatan diferentes métodos utilizados en el crecimiento del InSe. En 
este apartado nos centraremos en analizar los métodos que se han aplicado en el crecimiento 
cristalino de este compuesto, que son los que hasta la fecha han dado como resultado 
lingotes de calidad, y cuya característica común radica en que, fundamentalmente, se parte 
del material en fase líquida con el fin de que solidifique en un lingote lo más monocristalino 
posible. No obstante, la calidad de los lingotes preparados depende mucho del método de 
crecimiento utilizado.
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Mediante el método de fusión directa de los elementos In-Se se conseguían lingotes 
policristalinos o, a lo sumo, monocristalinos de baja calidad.2,10 Un resultado similar se 
obtenía utilizando métodos de crecimiento por fusión de zona11,12. Los mejores resultados 
que se obtuvieron a partir de una mezcla estequiométrica de In-Se correspondieron a 
lingotes preparados por el método de Czochralski.4,13
A partir de la determinación del diagrama de fases del InSe (Fig. 3 ) ,14 se observó que 
este material no crecía congruentemente a partir de la fase líquida, por tanto las técnicas de 
crecimiento de este material derivaron hacia métodos más específicos en los que se partía de 
mezclas no estequiométricas (utilizando el método de Bridgman-Stockbarger)4,5 o de 
mezclas estequiométricas en las que se añadía In como disolvente (crecimiento por T H M )15. 
A partir de estos métodos se obtuvieron cristales de gran pureza. En este sentido, las 
muestras de mayor calidad se obtuvieron de lingotes preparados por THM, aunque este 
método requiere velocidades de crecimiento mucho mas lentas que el método de Bridgman- 
Stockbarger.
1.1.3 Estructura de bandas.
Los semiconductores laminares de la familia III-VI presentan una estructura de 
bandas muy similar debida a que poseen una disposición atómica muy parecida.16 El primer 
cálculo de estructura de bandas que se obtuvo para un material de esta familia fue llevado a 
cabo para el p-GaSe usando un modelo empírico de pseudo-potenciales.17 En el caso del 
InSe, los cálculos iniciales de estructura de bandas fueron efectuados para los politipos p y 
e. Un primer cálculo para P-InSe se llevó a cabo mediante un modelo bidimensional del 
electrón fuertemente ligado,18 que posteriormente fue extrapolado al caso tridimensional 
utilizando m étodos de pseudo-potenciales19 y del electrón fuertemente ligado,16'20 en el que 
se incluyeron términos correctivos de interacción spm-órbita.21 Para £-InSe se han elaborado 
cálculos de estructura de bandas mediante pseudo-potenciales semiempíricos, aunque no se 
han considerado términos de interacción s/?m-órbita.22 A pesar de que las evidencias 
experimentales indican que el politipo presente en el InSe es el y, el primer cálculo de
9
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estructura de bandas para este politipo no fue llevado a cabo hasta 1991 mediante un 
método de electrón fuertemente ligado.23 No obstante, dicho cálculo se efectuó utilizando 
los datos disponibles del solapamiento orbital, que correspondían al P-InSe, conduciendo, 
por tanto, a conclusiones erróneas en la interpretación del gap  fundamental. Posteriormente, 
la estructura de bandas del fue y-InSe fue corregida mediante cálculos de primeros principios 
en la aproximación de densidad local e incluyendo términos correctivos spin-órbita.24 Esta 
estructura es coherente con cálculos recientes de la estructura de bandas utilizando métodos 
de electrón fuertemente ligado en la aproximación de densidad local-25 En ambos estudios el 
valor del gap  fundamental calculado (Eg=0.34 eV y Eg=0.6 eV ) era inferior al medido 
experimentalmente (Eg=1.25)26, lo cual se atribuyó al hecho constatado en el que la energía 
de los estados de la banda de conducción aparecen infravalorados cuando se utilizan 
métodos de aproximación de la densidad local.
En la Figura 1.4 se muestra un cálculo de la estructura de bandas para el y-InSe 
obtenido por el método del electrón fuertemente ligado en la aproximación de densidad local 
en el que no se han considerado el acoplamiento spin-ó  rbita.25 Eli frente fundamental es 
directo y aparece en el punto Z de la zona de Brillouin (Fig. 1.5)). Adicionalmente, en el 
punto L de la zona de Brillouin aparecen tres mínimos de la. banda de conducción 
equivalentes situados unos 300 meV por encima del mínimo absolutto.19,25 En la Figura 1.6 
se muestra un esquema, análogo al originariamente propuesto para el GaSe,27 de la 
formación de la estructura de bandas en el punto Z del InSe a partir d e  los orbitales atómicos 
5s y 5p del In y 4s y 4p del Se. En la columna I se muestran los orbitales atómicos del In y 
del Se, que dan lugar a los niveles de la columna II al construir la redi hexagonal plana InSe y 
a los niveles de la columna III cuando esta estructura se deforma de tal modo que se obtiene 
la estructura característica de silla de los laminares III-VI (Fig. 1.11). En la columna IV se 
introduce la interacción intracapa entre átomos de In, produciéndole un desdoblamiento de 
los orbitales anteriores en enlazantes y antienlazantes. Para fínaliziar, en la columna V se 
vuelve a romper la degeneración orbital al introducirse la interaccióm débil intercapa de tipo 
van der Waals.
Esta última interacción es la responsable de que la estructura de- bandas del InSe, y en 
general de este tipo de materiales, posea un carácter claramente tridiimensional.19,28
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En el InSe, la banda superior de valencia y la banda inferior de conducción están 
formadas por la mezcla de los orbitales atómicos 5s del In y 4pz del Se (Fig. 1.6). El campo 
cristalino que actúa sobre estos niveles da lugar a que el mínimo de la banda de conducción 
esté formado, fundamentalmente, por estados antienlazantes s del In y el máximo de la banda 
de valencia posea una componente predominante correspondiente a un estado antienlazante 
pz del Se.
En el punto /  existen también dos bandas más profundas que presentan un máximo a 
energías 1 eV y 1.3 eV por debajo del máximo de la banda de valencia (Fig. 1.6). Dichas 
bandas Tienen una componente fundamentalmente enlazante proveniente de orbitales pxy del 
Se.
Debido al carácter laminar del InSe, las masas efectivas de los portadores serán 
diferentes según se considere una dirección perpendicular o paralela al eje c (eje 
perpendicular al plano de las capas). El valor de las masas efectivas de los electrones fueron 
determinadas mediante medidas de resonancia ciclotrónica,28 resultando m*1 =0.141mo y 
=0.081 m0, donde m0 es la masa del electrón libre. Mediante medidas de
29fotoluminiscencia en InSe:N Ferrer et al." estimaron el valor de las masas efectivas de los
-y— InSe
a  r  b  r  z
Fig. 1.4 Cálculo de estructura de bandas para y-InSe a partir de un modelo de electrón fuertemente ligado.
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Fig. 1.5 Esquema de la zona de Brillouin romboédrica. Los puntos de alta simetría están indicados en la 














Fig. 1.6 Esquema de la formación de la estructura de bandas en el punto Z del InSe a partir de los orbitales 
atómicos del Se y del In. Solo se han considerado los orbitales que intervienen en la formación de las bandas 
de valencia y conducción.
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huecos a partir de un modelo hidrogenoide de Gerlach-Pollman, resultando unos valores 
mh± =0-73m o y m*tll= 0 .17m0, los cuales son muy similares a los que se da en la literatura para 
GaSe.30’31
1.1.4 Propiedades ópticas.
Con el fin de verificar los resultados del cálculo de la estructura de bandas del InSe 
Piacentini et a l.21 realizaron medidas ópticas de reflectividad y transmitancia a diferentes 
temperaturas. En la Figura 1.7 se muestran los resultados de reflectividad, entre 0 y 7 eV, en 
los que se puede observar las diferentes transiciones entre las bandas.21 En la Figura 1.8 se 
















Fig. 1.8 Coeficiente de absorción en el InSe medido con polarización E_Lc a temperatura ambiiente (—) y a 




Fig. 1.9 Coeficiente de absorción en el InSe a 300 K: (a) para luz polarizada E le . (b) para luiz polarizada 
Elle.
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perpendicular al eje c .21 Se puede observar la energía del gap  es del orden de 1.3 eV  a 
temperatura ambiente. Esta transición, que como ya se ha comentado en el apartado 
anterior, es directa (Fig. 1.4), se corresponde con la excitación de los electrones de la banda 
de valencia a la banda de conducción en el punto Z, que son estados cuyas funciones de 
onda son predominantemente pz y s, respectivamente. Por tanto, dada la simetría de los 
estados involucrados en esta transición, ésta debería ser prohibida en la aproximación 
dipolar para un haz polarizado en esta dirección (E_Lc) y permitida para un haz polarizado 
(E //c). N o obstante, esta transición pasa a ser débilmente permitida para E_Lc debido al 
acoplamiento spin-ó  rbita, ya que esta interacción mezcla los orbitales px, py y pz. Este hecho 
explica por qué el coeficiente de absorción es más de un orden de magnitud inferior en la 
polarización E_Lc que en la polarización E //c (Fig. 1.9)32,33 y que el mismo para otros 
semiconductores de gap  directo, con frente de absorción en torno a 104- 105 cm '1.
Camassel et a l .34 y Kuroda et a l.35 estudiaron el frente de absorción excitónico para 
una polarización E_Lc, obteniendo un valor de la energía de enlace del excitón (R*) de 
R*=15 meV. Camassel et al. analizaron la dependencia con la temperatura del frente de 
absorción, concluyendo que los estados excitados del gap  interaccionaban en gran medida 
con un fonón homopolar de 14 meV, explicando así la evolución del gap  con la temperatura 
y del tiempo de vida de los estados excitados. Kuroda et al. estudiaron las transiciones de 
bandas de valencia inferiores, con carácter predominante pxy, a la banda de conducción, 
situadas (a 1.8 K) a 2.56 y 2.89 eV.
1.1.5 Propiedades de transporte.
El estudio de las propiedades de transporte de los semiconductores laminares es un 
tema muy abordado en la literatura debido a que determinan las posibilidades que presentan 
para la creación de dispositivos optoelectrónicos. La resistividad de estos materiales 
depende en gran parte del método de crecimiento empleado y varía en un rango muy amplio 
entre unos cristales y otros. Otro factor que complica el estudio de sus propiedades de 
transporte es la anisotropía estructural que estos compuestos reflejan y que se traduce
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también en la conductividad. En el InSe no dopado, se han observado diferencias de varias 
decenas entre la conductividad paralela y perpendicular al eje c {G 1 ! o u ~ 60 )36,37,38. En la 
movilidad se ha observado también una fuerte anisotropía que resulta ser del orden de varias 
centenas {¡i± /  ¡ij, ~  20 0 ) a temperatura ambiente39.
Esta anisotropía en las propiedades de transporte no se puede explicar por medio de 
su estructura de bandas, ya que ésta tiene un carácter tridimensional. La anisotropía 
existente en la masa efectiva electrónica (m * ± /m */; = 1.75 )28 no es lo suficientemente 
marcada com o para explicar la anisotropía observada en la movilidad y en la conductividad. 
Cualitativamente, esta diferencia se puede explicar por la presencia de defectos planos 
interlaminares que favorecen la formación de precipitados de impurezas en la intercapa. 
Estos defectos actúan como barreras que dificultan el movimiento de los electrones a lo 
largo del eje c, ya que solo aquellos electrones de energía superior a la barrera de potencial 
podrían contribuir al transporte electrónico a lo largo del eje c.
Las propiedades de transporte del InSe han sido largamente estudiadas en la 
dirección perpendicular al eje c 40'41-42-43-44-45 g j jns e sjn d0par es de tipo n con una 
concentración intrínseca de electrones que varía entre 10l3-1015 cm'3 a temperatura 
ambiente. Este dopado intrínseco del material se debe a la presencia de un nivel dador 
hidrogenoide nativo cuya energía de activación es de unos 18 m e V .46,47 El origen de dicho 
nivel fue atribuido a la presencia de átomos intersticiales de In,46 interpretación compatible 
con los resultados obtenidos en experiencias de aniquilación por positrones.48
El InSe puede ser dopado artificialmente con impurezas del grupo IV que sustituyan 
a átomos de In o por impurezas del grupo VII que sustituyan a átomos de Se, obteniéndose 
de este modo InSe dopado de tipo n. En cambio, el dopado con impurezas del grupo I y II 
que sustituyan al In o con impurezas del grupo V que sustituyan al Se dará lugar a un 
dopado de tipo p. En la Tabla 1.2 se muestra la concentración de portadores medida a 
temperatura ambiente y las energías de activación de los niveles aceptores (Ea) (dadores 
(Ed)) introducidos en el InSe por diferentes dopantes. Por otro lado, es bien conocido que el 
InSe puede ser dopado por transmutación neutrónica,49 debido a que el In, cuyo isótopo más 
abundante es ll5In, se transforma en 1,6Sn al ser el InSe bombardeado por neutrones
16
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Sn 0.01-10% 1.5-110 22 50
C1 -  1 % 1-2 19 51
Si ~ 1 % 4-10 18.8
I 1 % 1.5 210 52
P
Cd 0.1-5 % 0.1-2 170 53
Cd 0.93 % ~2 250-270
54,55As 1.3 ppm 0.4-1.5 230-287
Zn 1000 ppm 0.4-2 195-315
Zn < 1 % -0 .0 1 310 42
N 0.05 y 1 % 0.1-1 65.5 29
Pb 0.3 % 1 480 56
Tabla 1.2 Resumen de las propiedades eléctricas en el InSe dopado con diferentes elementos (Columna 2) en 
las cantidades especificadas en la columna 3. En la columna 1 se indica el tipo de portador mayoritario del 
InSe dopado. En la columna 4 se indica la energía de ionización del nivel aceptor/dador menos profundo 
relacionado con ese dopante.
térmicos siguiendo la reacción ll5In(n,y)I16In116 —>Sn(p'), que es la reacción nuclear más 
probable en el InSe ya que el 99.7% de las reacciones son de este tipo, mientras que el 0.26  
% de ellas hace transmutar el Se en As. Desafortunadamente, durante la irradiación se 
produce una cantidad considerable de defectos que provocan que el material tratado de este 
modo muestre una alta resistividad, por lo que debe efectuarse un tratamiento térmico 
posterior con el fin de que estos defectos se relajen.57
En cuanto a la movilidad de los electrones (p), ésta presenta un valor promedio de 
p=650 cm2/V s en el InSe sin dopar. A  temperaturas superiores a 100 K la movilidad varía 
con la temperatura proporcionalmente a T'7, donde y está comprendido entre y ^ l.45  y y=2.
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En un principio existía una gran discrepancia en cuanto a los mecanismos involucrados en la 
dispersión de los electrones en el InSe. Después de más de 20 años de discrepancias, se 
presentó un modelo que explicaba cualitativa y cuantitativamente los resultados obtenidos 
experimentalmente.58 En este modelo se consideraba que tanto electrones bidimensionales 
(2D) como tridimensionales (3D) contribuían al transporte de cargas en el plano de las 
capas. En dicho trabajo se determinó también que los mecanismos que limitan la movilidad 
los electrones 3D en el InSe son los fonones homopolares, los fonones polares y las 
impurezas ionizadas, siendo predominante este último mecanismo a baja temperatura. Los 
electrones 2D  muestran una movilidad inferior a la que poseen los electrones 3D. Estos 
electrones están confinados en subbandas eléctricas y su origen se atribuye a la efectos de 
confinamiento cuántico en regiones delgadas del politipo £ ubicadas entre dos regiones del 
politipo y.
Este modelo se ha aplicado satisfactoriamente en la interpretación de las propiedades 
eléctricas del InSe bajo presión.59,60 En dichos trabajos se ha observado que en muestras con 
un comportamiento eléctrico claramente bidimensional la concentración de portadores no 
variaba con la presión, mientras que en muestras con un carácter eléctrico tridimensional la 
concentración de portadores disminuía en un factor 10 a 4GPa. Esta disminución se atribuye 
a la existencia de tres mínimos subsidiarios en la banda de conducción, en el punto A o D, 
que muestran un coeficiente en presión de -100 meV/GPa.60,61 Por lo tanto, al aumentar la 
presión dichos mínimos tienden a acercarse al nivel de Fermi en la banda prohibida y los 
niveles de impurezas relacionados con estos mínimos penetrarán en la banda prohibida, 
comenzando a capturar electrones 3D.
1.1.6 Propiedades Foto voltaicas.
Las características que presenta el InSe y que han sido detalladas en las secciones 
precedentes le confieren una serie de propiedades que le convierten en un material muy 
atractivo para la conversión fotovoltaica. Estas propiedades se pueden resumir en:
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(i) El valor de la banda prohibida que posee este material es de a 1.25 eV  a 
temperatura ambiente. Esta energía es muy próxima al valor óptimo de conversión 
fotovoltaica, ya que el espectro de intensidad de radiación solar presenta un 
máximo en torno a 1.3 eV (Fig. 1.10).62 Por otra parte, a pesar de que el frente 
del coeficiente de absorción en polarización E_Lc (aO  sólo alcanza valores en 
torno a a i= 1 0 0 0  cm'1 , bastan grosores de 10 mm para obtener tasas de colección  
de la energía solar superiores al 90%.
(ii) El hecho de que se trate de un compuesto laminar permite preparar muestras con  
superficies de gran calidad óptica, lo que reduce las pérdidas de luz por difusión.
(iii) Se han observado en el InSe movilidades electrónicas de hasta 1000 cm2/V s en la 
dirección del plano de las capas,43 por lo que la longitud de difusión de los 
portadores puede ser, incluso, del orden del milímetro en dicha dirección.63 En 
cambio, la longitud de difusión electrónica en la dirección del eje de las capas es 
del orden de las decenas de mieras,63 debido a la anisotropía existente en la 
movilidad,39 pero en cualquier caso es del orden del grosor óptimo de los 
dispositivos de fotoconversión.
Estos factores motivaron a diferentes autores a preparar dispositivos fotosensibles 
utilizando el InSe como material base.63,64,65,66,67,68 Después de muchas pruebas con  
resultados muy diversos, se empezaron a obtener dispositivos con propiedades 
prometedoras para la conversión fotovoltaica de Pt/n-InSe, con un rendimiento (r)fV) de r\fv 
=5-6 %, y de ITO/p-InSe, en los que la corriente de cortocircuito alcanzaba valores de hasta 
25 mA/cm2 y cuya eficiencia era de r\tv =3-4 %.63 En estos últimos dispositivos, el ITO 
jugaba un papel importante como contacto transparente y antirreflectante, no obstante, la 
alta resistividad del p-InSe provocaba que la eficiencia del dispositivo no fuera mayor de r|fV 
=4 %, pero que por otro lado, indicaba que se podían obtener mucho mejores resultados con  
muestras de menor resistividad.
Estos resultados fueron mejorados con la preparación de dispositivos ITO/p- 
InSe/Au55 en los que la resistividad de las muestras de p-InSe se había conseguido reducir en 
más de un orden de magnitud. Adicionalmente, la preparación de contactos posteriores de
19
Capítulo 1






o 1 2 3
hvlev)













Fig.l. 11 Espectro fotovoltaico de dos dispositivos de ITO/p-InSe/Au. La curva 2 corresponde a la respuesta 
espectral después de un proceso de annealing.
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Au crean una barrera de potencial de 0.3 eV 55’69,70 que inducía a la formación de una 
estructura BSF (Back Surface Field) en la intercara p-InSe/Au, que mejoraba el rendimiento 
de estos dispositivos. En estos dispositivos la corriente de cortocircuito se elevó hasta 
alcanzar valores de 32 m A/cm2, llegándose a obtener eficiencias de r|fv =11 %.
1.2 Capas delgadas de InSe.
1.2.1 Generalidades.
Las aplicaciones potenciales que presenta el InSe en el campo de la conversión 
fotovoltaica, com o se ha discutido en la sección anterior, y el desarrollo de las técnicas de 
preparación de capas delgadas ha provocado la aparición de una serie de trabajos basados en 
el estudio y la caracterización de capas delgadas de InSe preparadas sobre diferentes 
substratos y mediante técnicas diversas. En su conjunto, la calidad de las capas de InSe 
preparadas varía enormemente de un trabajo a otro, dependiendo, por supuesto, del tipo de 
técnica empleada y de las condiciones del crecimiento.
En esta sección analizaremos las características de las capas de InSe preparadas por 
las técnicas empleadas hasta la fecha, con el fin de obtener una visión global del estado en el 
que se encuentra este campo actualmente.
1.2.2 Características de las capas delgadas de InSe.
Las técnicas tradicionales que se han empleado en la preparación de capas delgadas 
de InSe se basan fundamentalmente en la evaporación en vacío del material inicialmente en 
la fase sólida, para obtener su deposición sobre un substrato. El problema fundamental que 
aparece en la preparación de capas delgadas consiste en la obtención capas de calidad. En el 
caso particular del InSe este problema está todavía sin resolver, debido a la coexistencia de
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fases no deseadas de InxSei.x en las capas preparadas por las técmicas utilizadas hasta el 
momento. Este hecho viene motivado, básicamente, por la forma del diagrama de fases del 
sistema In-Se (Fig. 1.3), puesto que el InSe no solidifica congruentemente a partir de la fase 
líquida y por las pérdidas de Se que se producen durante el crecimiento debido a su carácter 
volátil.71
La presencia de diferentes fases ha sido observada en capas preparadas mediante 
evaporación en vacío,72’73’74’7-'’76 evaporación rápida {Flash evcaporation)71>72'77-78-79-80 y 
epitaxia de haces moleculares (M BE).81’82’83,84’85 Las fases adicionales que se han identificado 
en la mayoría de los trabajos son In2Se3, In4Se3 y In6Se7, cuyas propiedades han sido poco
86 87 88 89 90estudiadas. ’ ’ ’ ’ La proporción con la que estos compuestos; aparecen en las capas 
depositadas depende en gran medida del proceso seguido en el crecimiento. Se acepta 
normalmente que los procesos de annealing posteriores a la deposición mejoran la calidad 
de las capas,91 aunque algunos autores apuntan que un proceso de annealing excesivo  
degenera en capas con fases ricas en In, incluso de In metálico, dlebido a que en ellos se 
reevapora parte del Se depositado.72’74,79,80’82 Un efecto similar se observa cuando la 
temperatura del substrato se eleva durante el crecimiento.74 Con el fnn de reducir las pérdidas 
de Se en las capas depositadas se prepararon crecimientos ricos en  Se utilizando fuentes 
separadas de In y s e78'82-79’84 0 de InSe y Se.75,92 Mediante estas técnicas, tan solo se han 
conseguido capas policristalinas o amorfas de InSe para unas condiciones de crecimiento 
muy determinadas. Fuera del estrecho margen determinado por estáis condiciones, las capas 
preparadas consistían en capas ricas en Se o en In dependiendo de lai riqueza en In (o en Se) 
del material evaporado.
A  pesar de la cantidad de trabajos efectuados sobre el crecimiento epitaxial de las 
capas de InSe, no existe todavía una idea clara de los procesos Uermodinámicos que dan 
lugar a la formación de las diferentes fases que aparecen en las capias depositadas. Algunos 
autores analizan el proceso microscópico de la deposición de las capias de InxSey y señalan el 
carácter determinante que posee el Se en la formación originaria d e  las capas.93,94 Dichos 
autores explican mediante argumentos termodinámicos la tendemcia a la formación de 
diferentes dominios In-Se en las fases preparadas atendiendo al cociente Se/In del haz 
evaporado. Sin embargo, el orden de magnitud que obtienen para (dicha proporción difiere
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del observado. Para explicar este hecho los autores argumentan que los haces incidentes de 
Se sobre el substrato se realiza en forma de clusters gaseosos del tipo Sen. El aumento de la 
temperatura del substrato provoca que dichos clusters se disocien en otros más pequeños 
(Se2, Se3) que favorecería la formación del InSex, aunque por contra, se consigue que el 
coeficiente de adhesión disminuya, reduciéndose así el cociente Se/In efectivo con el que se 
preparan las capas.
Se han efectuado medidas de resistividad y de efecto Hall en muestras preparadas 
por evaporación en vacío74,76,95,96,97 y por evaporación rápida.77,78,79,80 Las capas depositadas 
son de tipo n con una elevada de la concentración de portadores (n>1017 cm'3 a 300 K), 
aunque también se encuentran casos en los que las capas preparadas aparecen 
compensadas.77 Las medidas de efecto Hall con la temperatura77,79,80,95,96 muestran que los 
mecanismos predominantes de dispersión electrónica son por fronteras de grano.98,99 En este 
sentido, el carácter policristalino de las capas preparadas por estas técnicas explicaría la baja 
movilidad electrónica (p.) observada (p<80 cm2/V s a 300 K) y el comportamiento activado 
de la movilidad. También se ha analizado la influencia de los procesos de annealing  en las 
propiedades de transporte. Algunos autores señalan que la movilidad electrónica y la 
conductividad aumentan con la temperatura del proceso de annealing , observando un 
aumento del tamaño del grano microcristalino por medidas de microscopía electrónica.77,95 
Otros autores han observado un aumento de los valores de la movilidad, de la conductividad 
y, aunque más suavemente, de la concentración de portadores en capas policristalinas de 
InSex al aumentar las proporción de In en las capas.79 Parlak et a /96 señalan que, tras un 
proceso de annealing  en capas policristalinas de InSe, han observado un aumento del 
tamaño de grano, así com o de una reevaporación del Se presente inicialmente en las capas y 
de la movilidad electrónica.
Las propiedades ópticas de las capas de InSe preparadas por evaporación en
-7 0  h a  0*7 | n n  h h  7 0  O A
vacío ” ’ ’ y por evaporación rápida ’ ’ han sido estudiadas en base a la forma del 
coeficiente de absorción medido por transmitancia. En general, las propiedades ópticas de 
las capas han sido analizadas atendiendo al carácter policristalino o amorfo que presentaban 
(Fig. 1.12).80 En las muestras claramente amorfas, se observaba un coeficiente de absorción 
más intenso que en las muestras policristalinas, atribuido a la presencia de cristalitos
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orientados con el eje c paralelo a la superficie de las capas, puesto que el coeficiente de 
absorción es directo permitido en una dirección paralela al plano de las capas.72,80 El 
coeficiente de absorción medido en muestras policristalinas presenta un frente de absorción 
mejor definido, aunque con una caída exponencial por debajo del gap atribuible a la 
dispersión óptica en las fronteras entre los granos y rugosidades y a la absorción intrínseca 
debido a la presencia de defectos cristalinos. La relación existente entre el valor del gap 
óptico obtenido y el proceso de crecimiento también ha sido analizada. Algunos autores 
señalan que la energía del gap óptico tiende a aumentar con la temperatura del proceso de 
annealing ,73’74’7M 0  q U e explican por una disminución de la concentración de defectos, tal y 
como se describe en el modelo de Mott y Davis.101 Otros autores Ihan observado un aumento 
del gap  óptico con el tamaño del grano microcristalino.100 En este sentido, los autores 
apuntan una posible explicación de este hecho aludiendo a un maiyor tamaño del parámetro 
de red.
i  10; 1 r - r r
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Fig. 1.11 Coeficiente de absorción medido en capas de InSe (1) antes y (2) después de un proceso de 
anneling.
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Las propiedades fotovoltaicas han sido analizadas en muestras compensadas77 En 
ambos casos el espectro fotovoltaico aparece controlado por la presencia de centros de 
impureza y trampas profundas que disminuyen el tiempo de vida de los portadores. En 
cualquier caso, dicho espectro es muy diferente del que se observa en InSe monocristalino.
Con el fin de evitar los problemas que presentan las técnicas de evaporación en vacío 
en la preparación de capas delgadas de InSe, se han llegado a utilizar otros métodos, tales 
como el crecimiento por rf-sputtering102 y electrodeposición103. No obstante, dichas técnicas 
adolecen de los mismos problemas que presentan las técnicas de evaporación. Por un lado, 
las capas preparadas por rf-sputtering presentan una estructura amorfa, aunque se 
obtuvieron capas policristalinas aplicando posteriormente sucesivos procesos de annealing , 
tal y com o se observa en las medidas efectuadas de efecto Raman y del coeficiente de 
absorción. Por otro lado, las capas preparadas por electrodeposición consisten en cristalitos 
de In y Se amorfo. Un proceso posterior de annealing en atmósfera de Ar permite obtener 
capas compuestas de cristalitos de InSe, ImCb y de I^Se.v Estos cristalitos muestran una 
orientación preferente en la dirección del eje c, aunque se observó claramente la presencia de 





2. El crecimiento por epitaxia van 
der Waals.
2.1 Propiedades de la epitaxia van der Waals: 
Características de la Interfase.
La mayoría de los dispositivos elaborados para la conversión solar se han basado en 
la creación de heterouniones, ya sea de metal/semiconductor, semiconductor/electrolito o 
semiconductor/semiconductor. En cualquier caso, las propiedades de la interfase claramente 
determinarán la calidad de la heterounión y por extensión de todo el dispositivo. Por este 
motivo, la preparación de una interfase de calidad es una tarea importante dentro del campo 
de la fabricación de dispositivos basados en capas delgadas.
Las técnicas de crecimiento epitaxial utilizadas hasta la fecha, tales com o el 
crecimiento por evaporación en vacío, por descarga, o el crecimiento por M BE, han hecho 
posible la fabricación de dispositivos consistentes en capas semiconductoras cuyo grosor 
puede ser de unos centenares de Armstrongs. Estas técnicas han resultado adecuadas en 
materiales com o s i , 104,105,106 G e107 y algunos compuestos semiconductores de los grupos II- 
V I,108 IV -V I109 y III-V110,111,112 utilizando los substratos más adecuados con el fin de obtener 
capas de calidad. La razón de esta elección se debe a la existencia de enlaces químicamente
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activos tanto en el substrato como en la capa a depositar (Fig. 2.1a). Estos enlaces libres 
superficiales son los agentes que favorecen el crecimiento epitaxial en las técnicas que se han 
nombrado previamente y por tanto deben tener una estructura que permita la compatibilidad 
entre el substrato y el material que se quiere depositar, pero al mismo tiempo son los 
causantes de las principales limitaciones que muestran.
En el caso de crecimiento heteroepitaxial, lo más común es que los parámetros de 
red del substrato y de la capa no se ajusten entre sí, que es lo que se ha dado en llamar 
desajuste de parám etro de red  (Aa) y definido como
. ^  su h s  ^  f i lm
Aa = ---------------
«V,,to­
siendo flsubs y «fiim los parámetros de red del substrato y de la capa, respectivamente. Por 
tanto, al iniciarse el crecimiento epitaxial las primeras monocapas se ven sometidas a una 
tensión que deforma la red cristalina, dobla las bandas electrónicas en la interfase y provoca 
en la superficie la aparición de defectos. Estos defectos, desde el punto de vista electrónico, 
actúan com o trampas situadas en la banda prohibida que reducen el tiempo de vida de los 
portadores en las bandas, siendo por tanto perjudiciales para cualquier diseño de 
dispositivos.
Adicionalmente, la presencia de enlaces no saturados en la interfase (Fig. 2.1a) 
provoca la aparición de estados superficiales que pueden actuar de la misma forma que los 
estados producidos por defectos, dependiendo del carácter del enlace atómico en la 
superficie. En este sentido, estos estados superficiales intrínsecos se pueden clasificar en dos 
tipos: (i) Los estados electrónicos iónicos (estados Tam m ),113 que se encuentran 
normalmente cercanos a las bandas y que, originariamente, se encuentran o bien 
completamente vacíos o completamente llenos, (ii) Los estados electrónicos covalentes 
(estados Shockley)114 que son niveles profundos en la banda prohibida y que al actuar como 
trampas electrónicas provocan un desplazamiento de las bandas en la interfase no deseable e 
incontrolable.
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van der Waals gap
Fig. 2 .1 Inic iases conectadas por (a) enlaces activos, (b) van der Waals gap. (c) Formación de una interfase 
de tipo quasi-van der Waals gap debido a la inhibición de los radicales no saturados.
La visión del crecimiento por MBE cambia cuando se considera la epitaxia de los 
materiales laminares, entre los cuales los semiconductores III-VI son claros exponentes. La 
estructura laminar que estos compuestos presentan, en la que los enlaces entre capas son 
débiles de tipo van der Waals y dentro de las capas sean parcialmente covalentes, tal y como 
se ha descrito en el capítulo anterior para el InSe, provoca que la estructura cristalina y 
electrónica en la interfase (0001), paralela al plano de las capas, muestre una serie de 
ventajas que amplía el marco de la preparación de capas delgadas por MBE.
Por un lado, destacar que el carácter intrínseco laminar de estos compuestos provoca 
que sean fácilmente extoliables en la dirección perpendicular al eje c (o dirección (0001)), es 
decir, paralelamente al plano de las capas. Este hecho permite obtener, en principio, 
superficies limpias y sin escalones, necesarios para un crecimiento epitaxial de calidad.
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Por otro lado, la ruptura de los enlaces débiles entre capas no perturbará en exceso el 
medio que rodea a los átomos más superficiales, por lo que la presencia de defectos y de 
estados superficiales intrínsecos en la superficie (0001) aparece miinimizada,115 aunque en 
principio cabe esperar que no llegue a anularse completamente,116,1117 ya que los estados 
electrónicos en estos materiales tienen un carácter anisótropo tridirmensional que no puede 
considerarse com o puramente bidimensional.. En cualquier caso, estudios de radiación de 
sincrotrón en superficies laminares de W Se2, M oS2 y M oTe2 11811119 y de microscopía de 
efecto túnel en InSe120 evidencian que se pueden preparar supeirficies electrónicamente 
abruptas, cuya estructura de bandas no difiera de la que el material rmuestra en el interior.
En cuanto al problema de la diferencia del parámetro de redi entre el substrato y la 
capa existente en el crecimiento MBE clásico, éste disminuye notablemente su importancia 
al considerarse la interfase van der Waals entre los compuestos lamimares (Fig. 2.1b), puesto  
que el carácter electrostático del enlace entre capas permite una mayor relajación de la 
interfase capa-substrato, reduciendo, por tanto, la proporción de deffectos superficiales y de 
estados de superficie. Adicionalmente, el hecho de que las superficies de tipo van der Waals 
no presenten enlaces libres permite reducir también la presencia de* otros tipos de estados 
superficiales extrínsecos típicos de la epitaxia clásica por MBE.
La existencia de este potencial superficial electrostático, aunque sea flexible y 
permita interfases sin tensiones, no implica que este tipo de superficies sea inerte y no 
interaccione con el exterior. D e hecho, existe un mínimo de adhesión superficial que provoca 
la interacción substrato-capa, tal y como se ha observado por m icroscopía de efecto túnel,121 
que permite una cierta orientación de las capas crecidas con respecto al substrato 
utilizado.115
En resumen, las características que presenta la superficie ((D001) en los materiales 
laminares, ha permitido el desarrollo de un nuevo tipo de epitaxiai MBE, conocida com o  
epitaxia van der \ y aa]S)ll:,'l22’m -124'125'126 que presenta unas condiciones idóneas para el 
desarrollo y estudio de interfases quasi-ideales. Este tipo de epitaxia sse ha aplicado con éxito 
en una amplia variedad de materiales laminares (Tabla 2.1), para líos que el desajuste del 
parámetro de red puede alcanzar incluso hasta el Aa=60% (Tabla 2.K).
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Capa Substrato Aa (%) Referencia
InSe GaSe 6.67 127,128,129,130,131
InSe InSe 0 127,128
GaSe InSe 6.67 127,129,131
InSe MoTe2 13.6 132
GaSe WSe2 14.0 133,134
GaSe Mica 27.9 135
GaSe Grafito 52 136
InSe Grafito 63 136
SnSe2 Mica 26.7 137
SnSe2 GaSe 1.6 138
SnSe2 MoTe2 8.36 138
SnSe2 M oS 2 20.6 138
SnSe2 WSe2 10.7 138
SnSe2 SnS2 4.67 139
SnS2 WSe2 16 138
SnS2 SnSe2 4.46 139
SnS2 GaSe 2.93 140
SnS2 MoTe2 3.47 138
SnS2 M oS 2 15.2 138
NbSe2 MoS2 9.5 123
MoSe2 SnS2 9.6 141
TiSe2 M oS2 12.6 142
MoSe2 M oS 2 4.1 143




Las ventajas que reporta la epitaxia van der Waals ha motivado a algunos autores a 
intentar aplicar esta técnica utilizando como substratos otros compuestos que, aunque no 
presentan una estructura laminar, poseen una estructura hexagonal en alguna dirección 
cristalina compatible con las superficies van der Waals. Sin embargo, com o ya se ha 
comentado previamente, para obtener un crecimiento epitaxial de calidad se requiere que el 
substrato presente una ausencia de enlaces libres activos, lo cual no está asegurado cuando 
se utilizan materiales no laminares. No obstante, el crecimiento mediante epitaxia van der 
Waals es posible cuando los estados libres superficiales son pasivados (Fig. 2.1c) de tal 
modo que permanece estable para las altas temperaturas necesarias para el crecimiento 
epitaxial. De este modo, se ha conseguido crecimiento quasi-van der Waals sobre substratos 
de G a A s ( l l l )  tratado con azufre144 o derivados145,146 o de S i ( l l l )  tratado con  
hidrógeno.147'148
2.2 Aspectos termodinámicos y cinéticos de la epitaxia 
van der Waals.
Una vez se han descrito las propiedades que presenta la interfase de tipo van der 
Waals, vamos a describir cualitativamente las características que cabe esperar que posea el 
proceso de crecimiento para las capas preparadas por epitaxia van der Waals. En este 
sentido, un buen marco de partida consiste en analizar los parámetros termodinámicos y 
cinéticos que podrían influenciar la nucleación en la superficie del substrato. Una vez se 
comprenda el proceso general, se podrá particularizar a cada tipo de deposición atendiendo 
a la forma de evaporación, substratos utilizados y elementos presentes en la nucleación 
superficial en el substrato, lo cual no es un proceso que hoy en día se haya comprendido 
totalmente.
Para describir este tipo de procesos de una forma cualitativa, recurriremos a la 
expresión para la minimización de la energía libre de Gibbs (AG) particularizada para el caso 
de la nucleación heterogénea.149,150
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donde r es el radio medio del grano de nucleación (cluster), a¡ son coeficientes numéricos, r¡  
es la tensión superficial en la superficie no cubierta del grano S¡, Í2 es la energía específica 
de adhesión substrato-grano, AGV es la diferencia de energía libre entre la configuración 
atómica del grano de nucleación y la del volumen condensado. Los subíndices cv, se y sv se 
refieren a la relaciones cluster-vacío, substrato-cluster y substrato-vacío, respectivamente.
Esta ecuación es aplicable a cualquier tipo de nucleación, no sólo a la que da lugar a 
la epitaxia van der Waals. De hecho, en lo que respecta a la epitaxia estandard para 
materiales no laminares, se considera un valor medio de la tensión superficial en el grano de 
nucleación y se distinguen dos tipos de crecimiento atendiendo al peso relativo de cada 
término.
Las condiciones para el crecimiento granular (Volmer-Weber) se satisfacen cuando 
se cumple que r cv> f íSc, lo que implica que la tensión superficial determinada por las 
interacciones en el interior del grano de nucleación, es mucho mayor que la energía de 
adhesión al substrato y por tanto la superficie del cluster tiende a ser minimizada. Este 
modelo se aplica bastante bien al crecimiento de metales en materiales laminares. La tensión 
superficial típica en los metales es del orden del eV/átomo, que es mucho mayor que la 
adhesión substrato-metal, que es del mismo orden que las interacciones van der Waals 
(<0.01 eV /átom o).151,152,153 Por tanto es de esperar un tipo de nucleación granular de los 
metales en la superficie de los materiales laminares, tal y com o se observa 
experimentalmente.154,155,156
Cuando la energía de adhesión no se pueda despreciar y se cumpla que r cv<nsc, se 
darán las condiciones del crecimiento capa a capa (Frank-van der Merwe), lo que implica 
que la energía de interacción enlazante substr ato-chiste r es mucho mayor que las 
interacciones internas del cluster.
Según estas consideraciones, el crecimiento van der Waals de tipo capa a capa no es 
factible debido al carácter débil de la interacción entre láminas. Sin embargo, para estos
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materiales no se puede suponer un valor medio de la tenssión superficial, ya que existe una 
gran anisotropía dependiendo de la superficie del gramo que se considere. En estos 
materiales podem os considerar dos superficies características (paralela y perpendicular al eje 
c), y por tanto dos valores diferentes de la tensión superficial: r "  y . En la dirección del 
plano de las capas, la tensión superficial es del orden de las centésimas de eV/átom o, 
mientras que en la dirección perpendicular es del ordten de T ¿~2  eV. Por tanto, la 
minimización de la tensión superficial pasa por la dismimución de los enlaces libres en la 
dirección del plano de las capas, garantizando así el crecimiiento laminar.
El tipo de crecimiento capa a capa en la epitaxiai van der Waals viene favorecido 
también por cuestiones cinéticas. El carácter débil de la energía de adhesión implica una gran 
movilidad de las moléculas en la superficie del substratto y por tanto un coeficiente de 
adhesión pequeño, por lo que la interacción en la dirección del plano de las capas se ve 
favorecida.
2.3 Características de capas delgadas de InSe por 
epitaxia van der Waals.
La preparación de capas de InSe sobre substratos de GaSe por epitaxia van der 
Waals se remonta, prácticamente, al comienzo del macimiento de dicha técnica de 
crecimiento.127,128,129 En dichos trabajos se lleva a cabo urna descripción morfológica de las 
capas de InSe depositadas. Estos autores apuntan que exdste una cierta diferencia entre la 
calidad de las capas depositadas por homoepitaxia y las capas depositadas por heteroepitaxia 
sobre G aSe.127,128 Sin embargo, como se ha observado pcosteriormente, dicha diferencia se 
reduce, hasta casi no distinguirse, cuando la calidad del smbstrato aumenta,130,131 lo cual es 
coherente con el empobrecimiento de la calidad que s<e observa en las capas de InSe
127 128 131depositadas sobre otras capas. ’ ’ '
El problema de la preparación por epitaxia van dier Waals de capas de InSe sobre 
GaSe fue abordado hace pocos años desde el punto de wista de sus posibles aplicaciones
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como dispositivo de conversión foto voltaica.130’131 Paralelamente al proceso de optimización 
del proceso de deposición, el primer paso que se tenía que efectuar consistía en la 
caracterización de las características electrónicas de la interfase. En este sentido, la 
determinación del alineamiento de las bandas de valencia y conducción cobró una gran 
importancia.
before concact after contact
Fig. 2.2 Esquema del alineamiento de las bandas según el modelo de Anderson. (a) y (b) se refieren a los 
semiconductores 1 (tipo n ) y 2 (tipo p) aislados, mientras que en (c) se forma la heterounión.
A pesar de la existencia de numerosos estudios teóricos y experimentales, los 
principios generales que gobiernan el alineamiento de las bandas parecen estar no 
definitivamente claros.157 En el modelo originariamente propuesto por Anderson1>s el 
alineamiento de las bandas está determinado mediante las afinidades electrónicas de los 
semiconductores que forman la unión (Fig. 2.2), ya que al producirse la unión el 
desplazamiento de las bandas (Atp) se puede expresar en la situación de equilibrio de cargas
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a partir de la continuidad del nivel de vacío (8=0, siendo 8 el valcor de la discontinuidad del 
nivel del vacío en la interfase)
A (p — e{vhh +  Vhb^ j =  {e cx — Ef + X\) — (^C2 — + X i)
que permite reescribir la diferencia entre el alineamiento de las bandas de conducción (AECb) 
y de valencia (AEVb) en la interfase como
M e s  =  e(Ybb ■*" Vhh) —EC\ + e c2 = %\ ~ %2 y
^E vb — AE cb +  A Eg .
Ahora bien, la afinidad electrónica de un sólido depende en gran medida de la existencia o 
no de impurezas o dipolos superficiales. El caso más general em las interfases basadas en 
materiales cuya superficie presente radicales libres está incluidlo dentro de este último 
supuesto, por tanto, las predicciones que se establezcan a través de la regla de la afinidad 
electrónica no serán válidas, salvo que exista una compensaceión casual entre ambos 
semiconductores.
En el caso de las capas de InSe preparadas sobre GaSe p o r  epitaxia van der Waals, 
algunos autores han demostrado mediante medidas de espectroscopia de electrones que el 
alineamiento de las bandas se produce de acuerdo con el m odelo  de Anderson.131 En el 
trabajo de estos autores se señala que las discontinuidades existeentes entre las bandas de 
conducción (A E Cb) y entre las bandas de valencia (AEvb) en la initerfase InSe/GaSe son las 
que se muestran en la figura 2.3. A partir de los valores que estos ¡autores obtuvieron para el 
alineamiento de las bandas y de la afinidad electrónica medida parra el substrato y las capas, 
se encontró que la posible desviación de la regla de la afínidlad electrónica (8^0) era 
S=0.05±0.1 eV , lo cual implica que el modelo de Anderson es apllicable a esta heterounión, 
atribuible al carácter quasi-ideal de estas superficies. Por últim o, se pudo comprobar en 
dicho trabajo la conmutabilidad de la regla de la afinidad electrónica, al obtenerse los 
mismos resultados en la interfase GaSe/InSe.
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3. Principios generales de las 
técnicas experimentales.
3.1 Introducción.
En este capítulo analizaremos el marco teórico en el que se fundamentan las técnicas 
experimentales que hemos aplicado para la caracterización de las capas de InSe preparadas 
por epitaxia van der Waals. Básicamente, nos centraremos en los aspectos teóricos de las 
técnicas de espectroscopia de electrones generados por radiación y difracción de rayos X, en 
cuanto a técnicas de caracterización estructural. Por lo que respecta a la caracterización 
óptica y electrónica, nos centraremos en la descripción de la características de la 
espectroscopia por modulación y en los mecanismos que gobiernan el comportamiento 
electrónico en una heterounión, y por tanto, en los fenómenos que conllevan asociados: 
efecto fotovoltaico y característica I(V).
Capítulo 3
3.2 La espectroscopia de fotoelectrones.
La técnica de espectroscopia de electrones está basada en el efecto fotoeléctrico, que 
consiste en la emisión de electrones al vacío con una cierta energía cinética (E (1)Cjn) al incidir 
radiación electromagnética (Fig. 3.1). A los electrones extraídos por absorción de radiación 
los llamaremos fotoelectrones. En el caso de un sólido, la energía cinética de los 
fotolectrones es
£ 2  =  / m > , (3.1)
siendo tico la energía del fotón incidente, EB¡ la energía de enlace del electrón en el nivel-i (o 
banda) en el que se encontraba antes de ser arrancado, referida al nivel de Fermi del material 
(Ef) y <|>s la función de trabajo del material, también referida al nivel de Fermi. Un espectro 













Fig. 3.1 Representación esquemática del proceso de excitación electrónica de las diferentes técnicas de 
fotoemisión que se aplican en este trabajo.
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Fig. 3.2 Esquema de un espectro típico de fotoemisión y su relación con la densidad de estados en la 
superficie del material.
muestra. En la Figura 3.2 se muestra una distribución típica de los fotoelectrones, en el que 
se ha esquematizado el proceso de emisión. En ella se pueden observar dos contribuciones 
claramente diferentes. La primera proviene de niveles discretos de la banda de valencia y 
niveles más profundos. Los picos de fotoemisión que se observan en los espectros 
provenientes de niveles profundos, salvo aquellos correspondientes a niveles s, no aparecen 
de forma aislada, sino que forman dobletes, o multipletes, debido a la interacción spin- 
órbita. La contribución de los niveles discretos se superpone a una segunda que consiste en 
un fondo continuo generado por la emisión de electrones secundarios. 159 Dicha contribución 
presenta un máximo a energías cinéticas bajas seguido de una caída brusca de la señal. Este 
umbral de energía aparece implícito en la ecuación 3.1 y viene motivado por la imposibilidad 




El proceso de fotoemisión puede considerarse dividido en tires pasos:160 
En primer lugar, se produce la excitación de un electirón de un átomo por la 
absorción de un fotón. La probabilidad de este proceso viene regiida por la regla de oro de 
Fermi, que se expresa en función del elemento de matriz del Haimiltoniano de interacción 
entre los estados inicial y final del sistema como
donde V|/¡ y \|/t- son los estados inicial y final del proceso de exccitación. En general, esta  
transición se puede considerar en primera aproximación comeo una transición dipolar, 
despreciando el momento del fotón frente al momento del electróm.
En segundo lugar, se produce la propagación de este eleettrón hasta la superficie del 
material, para poder ser extraído. Durante este tiempo, algunos dle los electrones excitados 
sufren pérdidas inelásticas, que contribuirán al fondo continuo del eespectro de fotoemisión.
Por último, se produce el salto del electrón al vacío, que sse puede considerar como  
un proceso en el que el electrón tiene que atravesar una barrerai de potencial V 0. En este 
proceso, la componente perpendicular al eje de las capas (eje c) (del momento del electrón 
(ki) se conserva, puesto que la periodicidad en el plano de la superficie se conserva. Este 
hecho provoca que la conservación de la energía se traduzca en urna relación de dependencia 
angular para el momento del electrón en la dirección del eje c
siendo £ el ángulo que forma el momento del electrón con el eje c.
la diferencia existente entre el momento del electrón, segúin se considere un proceso 
de fotoemisión normal a la superficie o no, se puede aplicar en el ¡análisis de la existencia de
superficie del material, así pues, cabe esperar una mayor dispersión del momento del
(3.2)
l lm a t
2 m 2 m
2  m 2  m
(3.3)
estados superficiales. 161,162 Los estados superficiales perturban la periodicidad de la red en la
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fotoelectrón en dicha dirección con respecto a la dirección normal que aumentaría conforme 
se utilice una radiación de excitación más energética.
La información que nos puede proporcionar la técnica de la fotoemisión abarca 
multitud de campos, dependiendo del tipo de estudio que se realice.
Desde el punto de vista morfológico se trata de una técnica superficial, puesto que la 
profundidad de penetración de los electrones en los sólidos abarca unas pocas m onocapas. 163 
Por tanto, puede ser aprovechada para el estudio de la evolución del espesor de las capas 
depositadas y del modo de crecimiento.
Desde un punto de vista químico, la energía de enlace de un electrón en un nivel 
interno atómico es muy sensible al entorno químico de ese átom o . 164 Por tanto, la 
fotoemisión permite distinguir la presencia de diferentes compuestos o fases cristalinas 
presentes, distintos estados de valencia e incluso la diferencia de enlace químico de un 
átomo en posición superficial o interna.
Por otro lado, la composición estequiométrica de una muestra también puede ser 
analizada a través de la intensidad relativa de los picos de fotoemisión, puesto que la 
intensidad de la señal es proporcional a la densidad atómica165 y a la sección eficaz de 
captura. 166 Generalmente, se utiliza para este tipo de estudios las señales provenientes de 
niveles atómicos profundos, y por tanto accesibles solo en la práctica mediante la 
espectroscopia por rayos X.
En este trabajo, principalmente hemos utilizado la técnica de fotoemisión para la 
caracterización electrónica de las capas depositadas. Puesto que los niveles atómicos en un 
sólido están referidos al nivel de Fermi en este tipo de técnicas, una variación de la posición  
de las bandas electrónicas se reflejará en la energía de enlace de las mismas. En principio, los 
diferentes procesos que pueden dar lugar a una variación de la posición de dichos niveles no 
se excluyen entre si, pudiendo presentarse simultáneamente y dificultando el análisis de la 
superficie de un material. En la figura 3.3 se muestran diferentes evoluciones de los 
espectros de fotoemisión para diferentes cambios en la estructura electrónica original (Fig. 
3.3(a)). En la figura 3.3(a) se muestra un espectro típico de fotoemisión en el que se detalla 
la posición del máximo de la banda de valencia respecto el nivel de Fermi (E f-E Vbm) así 
como la posición de un pico de fotoemisión proveniente de un nivel profundo y la de la
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función de trabajo ((t>0). En la figura 3.3(b) se considera la presencia de dipolos superficiales 
que alteran la afinidad electrónica (%0) y por tanto, provocan una variación de la función de 
trabajo superficial, pero no de las posiciones energéticas de las bandas. En la figura 3.3(c) se 
introduce un desplazamiento de las bandas de valor (eVbb), como el que se produce en una 
unión p-n. En este caso, la posición de todos los niveles electrónicos varía con respecto al 
nivel de Fermi en la misma cantidad, produciéndose un corrimiento uniforme de todo el 
espectro. En el caso de una unión p-n la superficie del material de tipo n, sufre un 
corrimiento del espectro de fotoemisión debido al desplazamiento de las bandas en la 
dirección que tiende a disminuir la distancia del nivel de Fermi-banda de valencia, mientras 
que en la superficie del material tipo p el corrimiento es a la inversa. En la figura 3.3(d) se
considera la influencia del dopado que desplaza todo el espectro en la misma cantidad 
( A E j o t ) .
Fig. 3.3 Esquema de la variación de la influencia de diferentes parámetros en el espectro de fotoemisión.
Hf-Hs-CeV
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3.3 La difracción de rayos X.
La difracción de rayos X es una técnica de caracterización estructural que refleja el 
orden interno del material de estudio, que en nuestro caso supondremos cristalino. El 
espectro de difracción se forma por la superposición de los haces difractados por todos los
átomos del cristal. Si consideramos un cristal cuyos átomos poseen una posición definida
—>
por un vector de la red directa ( R )
R = rn + m, a, + m2 ci2 + ra3 a 2 (3.4)
donde rn es el vector de posición de cada uno de los n-átomos de la celdilla unidad, a¡ son 
los vectores de la red directa y m¡ enteros, podemos escribir el vector de intensidad del 
campo electromagnético dispersado por un átomo y medido en un punto P a una distancia 
OP del origen (Fig. 3.4) com o167
E p  =  f n e (3.5)
Fig. 3.4 Esquema del proceso de difracción en un cristal.
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donde j í; y s son los vectores unitarios de la onda incidente y dispersada, respectivamente,
v y X la frecuencia y longitud de onda de la radiación, respectivamente, Ie es la expresión 
clásica de la intensidad de dispersión por un electrón (dispersión Thompson), fn es el factor 
de dispersión atómico. Una vez se tiene el campo dispersado por un átomo, se puede 
obtener la correspondiente intensidad de difracción para todo el cristal (Ip), sumando para 
todos los átomos de la celdilla unidad y extendiendo la suma a todo el cristal, es decir para 
todos los valores posibles de m¡, resulta una expresión167
sen'
-A
s - s a A U
J
i'=l.3 J  n —» —>sen- — s — a¡U (i
(3.6)
donde N¡a¡ es el tamaño del cristal en la dirección de a¡ y F es el factor de estructura, 
definido como:
F = Z i > T , '"‘"’r‘ • 0.7)
n
La expresión 3.7 se puede considerar que posee dos contribuciones diferentes. Una 
primera contribución viene del término de cocientes de funciones trigonométricas, que posee 
la forma de un pico con un máximo en los puntos en los que el argumento del denominador 
es múltiplo entero de n , lo cual implica que
a l( s - s lt) =  hX
a2{ s - s ü) - k X  , (3.8)
—> —> 
a3( s - s „ )  =  lX
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2 /r( s — s  )
y que por tanto, tendremos un máximo de difracción cuando el vector --------— — sea un
A
vector de la red recíproca. A la terna (hkl) se la conoce como índices de Miller y a las 
relaciones 3.8 com o ecuaciones de Laue. Los índices de Miller, en la formulación de Bragg, 
caracterizan una familia de planos atómicos que están separados entre sí una distancia dhki- 
En dicha formulación, las ecuaciones de Laue se interpretan como la condición que debe 
cumplir una orientación del haz incidente con respecto al haz de planos (un ángulo 0  en la 
Fig. 3.4) para recogerse en P un máximo de la intensidad reflejada en dicho haz de planos. 
D e este modo, se puede escribir la ecuación de Bragg como:
2dhki sen© = nX . (3.9)
La segunda contribución viene dada por el factor de estructura del material, que 
refleja las propiedades de la celdilla unidad en el espectro de difracción, y por extensión, del 
grupo puntual al que pertenece el cristal. Este término determina la intensidad de cada pico 
de difracción.
í  (Se) rñ (In)/(Ga) Relación (hkl) F
InSe (0,0,0) (0,0,0) -h+k+l=3n 6 ( f j n+ fs e )
(-1 /3,-2/3,1/3) (-1/3,1/3,1/3) -h+k+l=3n±l 0
(1 /3,-1/3,2/3) (-2/3,-1/3,2/3)
GaSe (0,0,0) (0,0,0) 1 par: 2h+k=3n 4 (fG a + fse )
(2/3,1/3,1/2) (-1/3 ,-2/3,1/2) 2h+k=3n±l ( f c a + fs e )
1 impar: 2h+k=3n 0
2h+k=3n±l V 3  (fü a + fse )
Tabla 3.1 Posiciones atómicas en el g-InSe y e-GaSe y la condiciones que deben de cumplir los planos 
reticulares (hkl) para determinar un máximo de difracción. En la última columna se dan los 
correspondientes factores de estructura en función de los factores de dispersión del In (f|„), Ga (fGa) y Se (fSe).
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Consideremos el caso del y-InSe y del s-GaSe. El primero, tal y como se ha indicado 
en el primer capítulo, es romboédrico y pertenece al grupo espacial C¡v, mientras que el £- 
GaSe es hexagonal y pertenece al grupo D ]u . 168 Para ambos compuestos se puede calcular el 
factor de estructura con el fin de conocer qué máximos de difracción, caracterizados por los 
índices de Miller, se presentarán cuando se incida sobre la superficie van der Waals. Si 
consideramos para ambos compuestos las posiciones atómicas de la celdilla unidad (Tabla 
3.1) el factor de estructura resultante indica que se producirá un máximo de difracción para 
aquellas familias de planos que cumplan las condiciones que se indican en la tabla 3.1. En el 
caso que nos concierne, cabe esperar unos espectros de difracción similares a los que se 
muestra en la figura 3.5.
120 ~i— i— i— i— i— i— i— i— i— |— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— i— r
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Fig. 3.5 Diagrama de difracción calculado para el y-InSe y e-GaSe con una orientación (001). Los espectros 
se han normalizado con respecto al pico que presenta la máxima intensidad de difracción. Hemos 
identificado los picos de difracción mediante los índices de Miller correspondientes a la celdilla hexagonal 
no primitiva.
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Para finalizar con este apartado, habría que comentar que la aplicación real de las 
leyes de la difracción en cristales o capas con una cierta cantidad de defectos aparecen 
relajadas, puesto que la condición de Laue se cumple en la práctica para un vector
( s — s())+  A s . Este hecho se manifiesta en el espectro como un ensanchamiento de los picos 
de difracción. La dependencia de la anchura de los picos de difracción atribuida a este 
fenóm eno (B (2 0 )) es lo que se conoce como ecuación de Scherrer y responde a la expresión
CteX
5 ( 2 0 )  =  - --------  , ( 3 . 1 0 )
L c o s 0
donde L es el tamaño medio del grano cristalino en la dirección perpendicular al plano de 
reflexión y Cte es una constante de valor Cte=0.89 o Cte=0.94 dependiendo de que se 
suponga un pico de difracción lorentziano o gaussiano, respectivamente.
En cualquier caso, al valor final que presenta la anchura de los picos de difracción 
contribuye en gran medida la anchura propia de los instrumentos de medida, que representa, 
por tanto, un límite en el rango de aplicación de la ecuación 3.10.
3.4 La espectroscopia de modulación.
La caracterización óptica de los semiconductores equivale al análisis de la constante 
dieléctrica del material (e) o de magnitudes relacionadas, tales como el índice de refracción 
(n) y el coeficiente de absorción (a). El conocimiento de tales magnitudes permite conocer 
las transiciones ópticas que se dan y sus características. Generalmente, dichas transiciones 
aparecen inmersas sobre un fondo más o menos continuo en medidas de reflectividad o 
transmitancia convencionales. Este hecho ha motivado el desarrollo de técnicas de 
espectroscopia de modulación , 169,170’171’172 en las que la señal obtenida está directamente 
relacionada con la derivada de la constante dieléctrica, pero no con su valor absoluto.
Se han desarrollado diversas técnicas de espectroscopia de modulación, que se 
diferencian entre sí por el tipo de sonda que produce la modulación y por el modo de
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colección de espectro óptico, que puede ser por reflexión (piezorreflectancia, 
termorreflectancia, electrorreflectancia, fotorreflectancia) o por transmisión 
(electrotransmisión o electroabsorción). Un espectro obtenido por transmitancia modulada 
permite obtener directamente la derivada correspondiente al coeficiente de absorción, a falta 
de correcciones menores por reflexión. La relación existente entre la señal obtenida por 
reflectividad modulada y la correspondiente modulación de la constante dieléctrica (o con el 
índice de refracción) es más compleja. En la mayoría de los casos, la amplitud de la señal de 
modulación es lo suficientemente pequeña como para poder considerar una relación lineal
entre ellas173,174
—  = P A £ r + —  =  P ‘ím  +  P 'A K
O
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Fig. 3.6 Esquema de la modulación de la constante dieléctrica en la zona del frente de absorción del gap al 
—>
aplicar un campo £ en la dirección del eje z.
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donde R es la reflectividad, (3r y pi son los llamados coeficientes de Seraphin, 
correspondientes a la parte real (£,) e imaginaria (e¡) de la constante dieléctrica, 
respectivamente y p*r y p*¡ son los mismos referidos a la parte real del índice de refracción 
(n) y a la parte imaginaria ( k ) .
Los efectos de la modulación por un campo eléctrico sobre la constante dieléctrica 
fue estudiado por W. Franz y L.V. Keldysh desde un punto de vista teórico . 175,176 Dichos 
efectos fueron interpretados como un proceso de absorción óptica por efecto túnel a través 
del gap  del semiconductor asistido por la absorción de un fotón. En estas condiciones, la 
forma del coeficiente de absorción varía de modo que se produce un corrimiento del umbral 
de absorción hacia energías inferiores al gap  y un efecto de modulación del coeficiente de 
absorción, que se conoce como oscilaciones de Franz-Keldysh (Fig. 3.6). Dichos efectos se 
ven acentuados conforme se aumenta el valor del campo de modulación aplicado.
Unicamente en las técnicas de modulación por campo eléctrico o magnético se 
rompe la simetría del potencial cristalino, puesto que el campo eléctrico introduce en el 
Hamiltoniano del sistema un potencial de la forma -q^z, siendo z la dirección de aplicación 
del campo (Fig.3 .6 ) que no posee simetría traslacional en la red cristalina. Si suponemos que 
la perturbación introducida es mucho menor que el campo cristalino, podemos continuar 
hablando de la existencia de una estructura de bandas local en cada punto de la red espacial 
que sufre un corrimiento a altas energías en la dirección el campo (Fig. 3.6). En este caso, la 
señal obtenida por modulación no se puede interpretar como la derivada de la densidad de 
estados y se ha de resolver el Hamiltoniano del sistema considerando el potencial eléctrico 
introducido, que supondremos uniforme. 173,177 La resolución de dicho Hamiltoniano permite 
obtener una expresión de la parte imaginaria de la constante dieléctrica en las proximidades 
de una transición en función del campo eléctrico aplicado analizando el elemento de matriz 
de la transición, que para una transición directa entre una banda de valencia (VB) a una 
banda de conducción (CB) se expresa como
‘J p p l  ** S I  "  1 - . .<} —> - )
. (3 .i2 )




donde m* es la masa efectiva del portador y Pvc el elemento de matriz reducido de la 
transición. A partir de la parte imaginaria de la constante dieléctrica se puede obtener su 
parte real mediante transformación de Kramers-Krónig, resultando
2 2
£,(£) = £„ +
2 V q
m *2
* Ec v ( k ) \ E 2v ( k ) - E 2
(3 .13)
donde E cv (Jc) =  ECB{k)  -  EVB{ k ) . Este proceso de cálculo se ha llevado a cabo para una 
todo tipo de transiciones. 177 Continuando en el caso particular de las transiciones directas 
permitidas, dicho cálculo permite expresar la constante dieléctrica en función del campo 
eléctrico aplicado com o178'179’180'181’182
A £,(£,£) =
B e 1/2
A er( E ¿ )  =  — r - G  
E
E i i l )  
g
b g 112 ( e - e
(3 .14)
G
donde 0  es la energía electroóptica definida com o173 G =
f  2 e2i,2 V /3
q s  h
v 2¡ll
, p, la masa reducida
y
del par electrón-hueco, B es una constante definida en función del elemento de matriz de la
2 5/2 2^3/2 p 2
transición (Pvc) como B  = --------- \----------, donde m0 es la masa del electrón libre y F(r|) y
m ji
G(r|) son funciones (funciones electroópticas) que se pueden expresar como combinaciones 
de funciones de Airy (Ai) y funciones de Airy modificadas (Bi)
F(r¡)  =  7r[Ai '2 ( 77)  -  r¡Ai2 ( 7 7 ) ]  -  ( - 7 7 ) 1/ 2# ( - 7 7 )
G(T]) =  n[Ai'(r¡)Bi(r¡)-r¡Ai(ri)Bi(Tl) \  + r¡y 2H(r¡)
(3.15)
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Fig. 3.7 Representación gráfica de las funciones electroópticas F(r|) y G(r|)
donde H es la función de Heaviside. La representación gráfica de dichas funciones se 
muestra en la figura 3.7.
Aspnes sugirió que en el límite de campos no intensos, la dependencia espectral de la 
reflectividad, o de la constante dieléctrica modulada por un campo eléctrico, se puede 
aproximar por la tercera derivada del espectro original con respecto a la energía. 183 
Aunque
Aspnes obtuvo este resultado de una forma rigurosa, se puede llegar a una conclusión 
similar a partir de un razonamiento más intuitivo que revela el significado físico inherente. Si 
consideramos la constante dieléctrica real (Ec. 3.13) en las proximidades de un punto crítico 








donde C es una constante que engloba al elemento de matriz de la transición. Por otro lado, 
la contribución a la constante dieléctrica real de una transición para una energía E^ECv 
poseerá un tiempo de vida (Teh) caracterizado por Teh = / i / ( E Cv - E ) .  Durante este tiempo, el 
par electrón-hueco generados se desplazarán por el cristal bajo la influencia del campo de 
modulación una distancia (z) dada por
=  ± i í L r “ 2 ’ ( 3 J 7 )e j i
donde el signo y “+” y los subíndices e y h se refieren al electrón y al hueco, 
respectivamente. Este desplazamiento altera la diferencia de energía entre el mínimo de la 
banda de conducción y el máximo de la banda de valencia una cantidad A E c v = -q ^ (z e-Zh), que 
repercutirá en una variación de la constante dieléctrica dada por
Aer = - ^ - A E cv , (3 .18)
cv
que se puede expresar, a partir de las relaciones 3.17 como
1 , <93£ 2er
A£' =  óF  • (3 -19)
Por extensión de las propiedades analíticas de la constante dieléctrica, la relación 3.19 se 
podrá aplicar también a la parte imaginaria de la constante dieléctrica, pudiéndose expresar 
ésta como
1 , 9 3E 2e
^ = 6E* ~dE r  ’ ( 3 ' 2 0 )
lo cual simplifica el análisis de la señal obtenida y permite identificar con una mayor facilidad 
las transiciones que se producen y su carácter.
En cualquier caso, habría que señalar que la descripción de Aspnes es válida en 
cuanto a la dependencia espectral de la señal de electrorreflectancia. Sin embargo, la
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posición energética de las transiciones aparece desplazada, de forma sistemática, hacia 
valores superiores de energía, lo cual debe ser corregido atendiendo a la determinación de 
las transiciones a partir de las funciones electroópticas (Ecs. 3.14).
3.5 Características fotovoltaicas y eléctricas de una 
heterounión.
3.5.1 Respuesta espectral de la fotocorriente.
Cuando una unión p-n es iluminada (Fig. 3.8) los electrones y huecos generados que 
alcancen la heterounión se verán sometidos al campo eléctrico existente que favorecerá el 
paso de portadores minoritarios, de modo que la región de tipo n (p) se quedará cargada 
negativamente (positivamente). Si el diodo forma parte de un circuito cerrado, éste actuará 
com o una pila, por lo que se generará una corriente a través del circuito.
El rendimiento de una célula solar posee una serie de limitaciones intrínsecas que se 
manifiestan en el propio efecto fotovoltaico. La energía involucrada en la generación de un 
par electrón-hueco es hü7, mientras que sólo recuperamos un voltaje menor que Eg/q. Esto 
es debido a que el potencial en circuito abierto puede, a lo sumo, ser igual al potencial de la 
barrera, y ésta es inferior al valor del gap  óptico puesto que el potencial de barrera viene 
determinado por la diferencia entre los niveles de Fermi de los elementos p y n por separado.
La medida de la respuesta espectral de la corriente generada por la absorción de luz 
(fotocorriente o corriente en cortocircuito) nos dará información acerca de las propiedades 
electrónicas del dispositivo generado, pues la intensidad de la corriente será proporcional a 
la capacidad que tenga el dispositivo de generarla. Un cambio en las propiedades del 
dispositivo se manifestará directamente en la fotocorriente, por lo que la determinación de 
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Fig. 3.8 Esquema de la generación de portadores que son colectados en la barrera ( • )  electrones, (o) huecos.
La respuesta espectral de la fotocorriente dependerá del flujo de fotones de longitud 
de onda X que incida sobre la superficie (O0(^)). El flujo a una profundidad x en un medio 
homogéneo, si no consideramos reflexiones en la superficie final, se puede expresar como:
O U ) = O wa ) ( l -R SX Ü e-**
donde a  es el coeficiente de absorción del medio. De este modo, la tasa de generación de 
pares electrón-hueco en el medio (G(x)), vendrá dada por las variaciones de flujo luminoso 
de forma que
G{x) = = a O ,a > ( l - R(,)e 'm
dx
(3.21)
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Para obtener la expresión de la fotocorriente en condiciones de cortocircuito, hemos 
de resolver las ecuaciones de continuidad particularizadas a nuestro dispositivo. Com o la 
iluminación de la muestra se lleva a cabo de manera uniforme, solamente tendremos que 
resolver la ecuación de continuidad para los portadores minoritarios en la dirección de 
propagación del flujo de fotones.
En principio, la ecuación de continuidad debería aplicarse también a la base del 
dispositivo, que es de tipo p. N o obstante, solo nos interesa obtener una expresión 
cuantitativa de la contribución a la fotocorriente para aquellas energías para las cuales el 
substrato es transparente, pero no la capa de InSe, es decir, para el rango de energías 
comprendido entre los dos gcips (Eg(InSe)=l .25 eV y Eg(GaSe)=2.05 eV  a temperatura 
ambiente). A energías superiores al gap  del GaSe, la contribución del substrato comenzará a 
hacerse patente y la información relativa a las capas de InSe se verá apantallada.
Con todas estas consideraciones, la ecuación de continuidad para los portadores 
minoritarios en el InSe (p„) se puede expresar com o 184
^ d 2( pn( x ) - p lw) p n( x ) - p no
D„  ------- = G (x )  , (3 .22)
donde D p y t p son la constante de difusión y el tiempo de vida de los huecos, 
respectivamente, pn0 es la concentración de huecos en el semiconductor de tipo n sin 
iluminación. Las condiciones físicas que cabe imponer a la ecuación 3.22 para su resolución 
que hemos utilizado son:
1jX±
knT
P Á dJ  =  P»„e 




=  S J p n(0) ~  P , J
JT = 0
donde q es la carga del electrón, kB la constante de Boltzmann, T la temperatura absoluta y 
Vd es el potencial en bornes del dispositivo. En nuestro caso, como estamos en condición de
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cortocircuito, Vd=0 y Sp es la velocidad de recombinación superficial frontal. La primera 
condición de contorno alude al hecho de que el exceso de portadores minoritarios en la 
interfase es pequeño debido a la acción del campo eléctrico en la zona de agotamiento. La 
segunda condición considera la existencia de defectos superficiales que disminuyan el tiempo 
de vida de los portadores en la superficie iluminada.
A partir de las relaciones 3.22 y 3.23, podemos expresar la densidad de corriente 
debida a la difusión de huecos ( Jf"*) en el frente de la barrera (x=dn) com o
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(3.24)
Además, paralelamente a la contribución debida a la difusión de portadores 
minoritarios hacia la barrera, existe una contribución adicional debida a los portadores 
fotoexcitados en la misma zona de agotamiento ( J¡¡n)). Estos portadores sufren el efecto del 
campo en el punto donde son generados y, si el tiempo de vida es lo suficientemente largo o 
la anchura de la barrera (wn) es lo suficientemente pequeña, podem os considerar que todos
»o4
contribuyen a la fotocorriente, por lo que ésta se puede expresar como
J ' f ' . (3.25)
A sí pues, la fotocorriente total que se producirá en el semiconductor de tipo n (J )
será la suma de las dos contribuciones anteriores. A partir de la fotocorriente, se puede 
definir la eficiencia de colección o rendimiento cuántico (r)c) com o el número de portadores 
recolectados por fotón incidente
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jW  J ^  +  J™
^ = - 0 ------------ = ~ i   • (3 -26 )
A  partir de la respuesta espectral del dispositivo se puede obtener la densidad de 
corriente generada al iluminar con luz solar como
J L = í"  J w (E)dE  . ( 3 . 2 7 )
K
La eficiencia de colección se ha hallado bajo condiciones ideales, puesto que se ha 
considerado condiciones óptimas para el efecto fotovoltaico, es decir, para la penetración y 
conversión de la luz en corriente. En la práctica, existen una serie de factores que limitan 
dicha conversión. Un factor a considerar es la perdida de intensidad luminosa en la superficie 
incidente, que se puede optimizar mediante el uso de materiales antirreflectantes. Otro factor 
que afecta de forma considerable a la eficiencia de conversión de una célula solar es la 
característica I(V) del dispositivo.
La característica I(V) es la corriente que pasa por una resistencia RL en serie con el 
dispositivo cuando se aplica una tensión Vd en bornes. Esto equivale a suponer, en la 
aproximación abrupta, que en las condiciones de contorno 3.23 el potencial V d es distinto de 
cero, de modo que se puede expresar la característica I(V) del dispositivo como
<jKl
l  =  I ,{e k’T - \ ) - I L , (3.28)
siendo II la intensidad de corriente generada por iluminación e Is la corriente de saturación 
definida como I s= q D p p „ o /L p. A partir de la expresión 3.28 se suelen definir unos parámetros 
de interés para el análisis de la eficiencia de una célula solar, que son la tensión en circuito 










Fig. 3.9 (a) Característica I(V) de un fotodiodo bajo iluminación, (b) Circuito ideal equivalente de un 
fotodiodo. (c) Circuito real equivalente de un fotodiodo.
En la figura 3.9a se muestra la característica I(V) típica de un fotodiodo. En la figura 
3.9b se muestra el circuito equivalente de dicho fotodiodo. Como se puede observar en la 
figura 3.9a, la potencia entregada por el dispositivo posee un valor máximo (Pmax) para unos 
ciertos valores de la intensidad de corriente (I,„ax) y de la tensión en bornes (Vmax). Así pues, 
si definimos el rendimiento de la célula solar (r|tv) como
%  =  . (3.30)
inc
donde Pinc es la potencia luminosa incidente, se obtendrá el máximo rendimiento de una 
célula solar cuando los valores de I y V correspondientes a la potencia máxima entregada se 
acerquen lo máximo posible a la corriente de cortocircuito y a la tensión en circuito abierto, 
es decir que el factor de llenado (FF) definido como FF= ImaxVmax/(IccVca) se acerque a la 
unidad.
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Fig. 3.10 Característica I(V) de una célula solar en la que se consideran los efectos de las pérdidas por la 
resistencia en serie del dispositivo y por las corrientes de fugas.
Por último, habría que comentar que un modelo más realista de una célula solar real
(Fig. 3.9c), debe tener en cuenta la resistencia serie del dispositivo (Rs), que disminuye el 
valor de la corriente en cortocircuito y la resistencia en paralelo (Rp), originada por la 
corriente de fugas en la unión y que produce una disminución de la tensión en circuito








En este capítulo describiremos el método experimental aplicado en la preparación y 
de las capas delgadas de InSe sobre GaSe crecidas por epitaxia van der Waals, así com o  
todas las técnicas empleadas en la caracterización de estos dispositivos.
Comenzaremos con la descripción el sistema experimental empleado en la 
preparación de las dispositivos, para continuar con el método de preparación de los 
substratos que hemos seguido. Posteriormente, detallaremos los procedimientos efectuados 
en la preparación de las capas de InSe y de las capas de ITO (In20 3 ).
Una vez se ha descrito el proceso de preparación y crecimiento de los dispositivos, 
describiremos las técnicas empleadas en la caracterización de cada uno de los constituyentes 
de los dispositivos (capa de InSe y substrato de GaSe, principalmente) así com o de las 
técnicas de caracterización de los propios dispositivos.
Capítulo 4
4.2 El sistem a de crecimiento de capas delgadas de InSe.
Todos los procesos de deposición de capas delgadas de InSe por epitaxia van der 
Waals se llevaron a cabo en una cámara de crecimiento de MBE Leybold de ultra-alto vacío 
en el Instituto Hahn-Meitner de Berlín (HMI). En la figura 4.1 se muestra una fotografía de 
la cámara de crecimiento. La cámara consiste en una bóveda de acero con todas las uniones 
cerradas mediante juntas tóricas de cobre, con el fin de asegurar las condiciones de ultra-alto 
vacío dentro de la cámara. La cámara permite un número máximo de tres células de




Fig. 4.2 Esquema del sistema de crecimiento, (a) Manipulador de muestras, (b) Portamuestras. (c) sistema de 
transferencia, (d) Microbalanza de quarzo. (e) y (f) fuentes.
evaporación o fuentes. Las células de evaporación son de tipo Knudsen de AI2O3 que se 
pueden calentar hasta una temperatura nominal de 1000 °C, la cual, se fija mediante un 
sistema controlador Eurotherm 818. En la figura 4.2 se muestra un esquema del interior de 
la cámara de crecimiento. El manipulador puede ser calentado hasta una temperatura de 900  
°C y su temperatura (Ts) se determina por medio de un termopar. El portamuestras de cobre 
se incrusta en el manipulador gracias a un brazo guiador, que es donde se realizan los 
procesos de cinnealing de la muestra y de deposición. El flujo de deposición es controlado 
por una microbalanza de quarzo y un sistema comparador de ionización situado detrás del 
manipulador. El vacío se efectúa por medio de una bomba turbomolecular que permite 
alcanzar una presión base en la cámara de 2x10'lü mbar. Para conseguir un nivel de vacío de 
esta magnitud es necesario eliminar cualquier tipo de contaminación. Por este motivo, 
cuando la cámara tomaba algún contacto con el exterior era necesario someterla a un 
proceso de calentamiento a una temperatura de unos 300 °C durante al menos un día, antes 











Fig. 4.3 Esquema del sistema integrado de preparación y análisis superficial de capas delgadas. Un sistema 
de compuertas (V) separan las diferentes cámaras. El analizador se muestra en la parte izquierda de la 
figura, en la que se hemos enumerado las técnicas de análisis superficial que se utilizaron. En la parte 
central se encuentran las cámaras de introducción y transferencia de las muestras. La cámara de crecimiento 
(MBE) se muestra en la parte superior derecha.
La cámara de crecimiento forma parte de un sistema integrado de cámaras aisladas, 
tal y como se muestra en la figura 4.3. Las muestras se introducen en el sistema a través de 
la cámara de introducción. Solamente en la compuerta de entrada de esta cámara la junta es 
de vitón, debido a la frecuencia de su uso. Una vez la presión en la cámara de introducción 
es lo suficientemente baja (~ 10'7 mbar) la muestra se introduce en la cámara de preparación, 
desde donde se transporta al resto de cámaras mediante un sistema de brazos guiadores. La 
presión base en la cámara de análisis es de 2 x 10 ' 10 mbar, mientras que en la cámara de 
transferencia la presión base es un poco mayor ( 10'9 mbar), debido a que esta cámara está 
directamente conectada a la cámara de introducción. La cámara de análisis está dotada de un 
sistema de multianálisis superficial Leybold, que permite el estudio de las muestras mediante 
técnicas de difracción de electrones de baja energía (LEED) y de espectroscopia de 
electrones generados por luz ultravioleta (UPS) y por rayos X (XPS).
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La ventaja de esta configuración radica en que tan solo una de las cámaras del 
sistema tiene contacto con el exterior, evitando así el deterioro por el uso y que las capas 
preparadas sufran algún tipo de contaminación superficial no deseada antes de ser 
introducida en la cámara de análisis para su estudio.
4.3 Preparación de los substratos.
El seleniuro de Galio utilizado en este trabajo se ha preparado en el Laboratoire de 
Physique des Milieux tres Condensés (París). Los substratos de GaSe utilizados en la 
deposición de capas delgadas de InSe provenían de lingotes crecidos por el método de 




Fig. 4.4 Detalles del portamuestras y substrato usados en el crecimiento por MBE
elementos dopantes fueron introducidos en el crecimiento con el fin de mejorar las 
propiedades eléctricas de los substratos de GaSe. Los dopantes que se utilizaron fueron 
Nitrógeno (N) y Estaño (Sn).
Con el fin de preparar lingotes de alta calidad, el sistema de crecimiento fue 
mejorado mediante la incorporación de una cabeza rotatoria que aísla de las vibraciones 




Las muestras de GaSe utilizadas como substratos para la deposición de capas de 
InSe fueron cortadas en aire utilizando una cuchilla, de modo que la superficie de corte era 
paralela al plano van der Waals. El espesor de las muestras era del orden de 40  |im , que se 
determinaba a partir del patrón de interferencias en el infrarrojo con una precisión del 3  %.
El substrato orientado se colocaba en el portamuestras (Fig. 4.4) y se introducía en la 
cámara de preparación. Es un hecho ampliamente conocido que las muestras expuestas en 
aire un tiempo superior a 24 h. sufren un proceso de contaminación en el que se incorporan 
a la superficie impurezas de carbono o derivados e incluso agua. El grado de contaminación 
es siempre inferior a unas pocas monocapas, sin embargo, es suficiente para perturbar el 
crecimiento de las capas preparadas por M BE . 115,133 Por este motivo, una vez el substrato se 
introducía en la cámara de crecimiento, se lo sometía a un proceso de annealing  a una 
temperatura de 380 °C durante 45 minutos-1 hora con el fin de evaporar la contaminación 
superficial. Al acabar este proceso, se obtenían muestras con una superficie libre de 
impurezas y de la misma calidad que las muestras cortadas en vacío . 133,185
4.4 Crecimiento de las capas de InSe.
Como ya hemos comentado en secciones precedentes, la calidad de las capas de InSe 
depende del tipo de procesos que se hayan seguido en su preparación y de los posteriores 
tratamientos de annealing  que se hayan aplicado. En este trabajo consideramos diferentes 
alternativas en la preparación de las capas de InSe, analizando las posibilidades que 
presentan y buscando los parámetros del crecimiento que nos permitan obtener capas de 
InSe de la mayor calidad posible . 185 Los posibles procesos de preparación que hemos 
considerado se dividen en dos grupos, que se diferencian en la fuente empleada y en los 
pasos posteriores al crecimiento que se han efectuado. Distinguiremos ambos procesos 
como el crecimiento a partir de una fuente y crecimiento a partir de dos fuentes. La 
preparación de la capas de InSe se ha llevado a cabo en el Instituto Hahn-Meitner de Berlín.
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4.4.1 Crecimiento a partir de una fuente.
En este proceso de crecimiento se utiliza una única célula de evaporación (Fig. 4.2) 
refrigerada por aire que contiene InSe pulverizado en su interior. El InSe que se utiliza como  
material base para la evaporación proviene de lingotes monocristalinos de InSe que fueron 
preparados por el método Bridgman a partir de una mezcla no estequio métrica de In1.05Se0.95 
en el Laboratoire de Physique des M ilieux tres Condensés (París) . 186 Como paso previo a la 
deposición, la velocidad de evaporación (Rinse) de la fuente fue calibrada en función de la 
temperatura a la que era sometida (Tf) (Fig. 4.5).
La evaporación del InSe se lleva a cabo en dos fases:
(i) En una primera fase se eleva la temperatura del substrato de GaSe a 250 °C. 
Cuando ésta temperatura alcanza la estabilidad, se deposita, con una velocidad de 
crecimiento de 13 Á/min, una película delgada de InSe cuyo espesor nominal era
o
de 20 A. Posteriormente a esta deposición, se efectúa un proceso de annealing  a 
una temperatura, superior a la de deposición, de 380 °C durante 30 minutos.
(ii) Al finalizar el proceso de annealing se mantiene la temperatura del substrato a 
Ts=380 °C y se deposita una capa de un espesor mayor, entre 700 Á y 2400 Á,
o
con una velocidad de crecimiento de 38 A/min.
La aplicación de este procedimiento de deposición ha resultado ser enormemente 
ventajosa para el crecimiento de InSe y GaSe por epitaxia van der Waals, en particular 
cuando el proceso se lleva a cabo a partir de un material base monocristalino. 130,133,185 
Durante el crecimiento en la primera fase se potencia la nucleación de material policristalino 
sobre la superficie van der Waals, ya que el flujo de material sobre la superficie del substrato 
y el coeficiente de difusión son relativamente bajos. El proceso de annealing posterior se 
lleva a cabo a una alta temperatura que sea adecuada para un crecimiento epitaxial de 
calidad, con el fin de provocar la recristalización de la película inicialmente depositada y su 
homogeneización. Procediendo de este modo, se consigue que las películas preparadas en la 
primera fase presenten una única orientación y una única fase al finalizar el proceso de 
annealing , tal y como se ha observado por medidas de fotoemisión . 130,133 Al comenzar el 
crecimiento en la segunda fase, la película ya depositada actuará como precursora de la que
69
Capítulo 4








600 625 650 675 700 725 750 775
Tf (9C)
Fig. 4.5 calibrado de la fuente de evaporación de InSe.
4.4.2 Crecimiento a partir de dos fuentes.
En este caso, las dos fuentes que se utilizan para la evaporación se cargaron con In y 
Se de una pureza de 99.999 %. La estabilidad térmica de las fuentes es mejorada con 
respecto al caso anterior por la incorporación de un circuito cerrado de refrigeración por 
agua, con la finalidad de preparar muestras uniformes de un mayor espesor.
Hay que destacar que el uso de dos fuentes independientes de In y Se conlleva 
implícito una ventaja inicial con respecto al procedimiento anterior, puesto que ahora se 
plantea la posibilidad de controlar el flujo de evaporación de cada uno de los elementos 
utilizados. El control de este parámetro se lleva a cabo mediante la microbalanza de quarzo 
situada en el interior de la cámara de crecimiento. Una calibración de la velocidad de 
evaporación de cada uno de los elementos nos permite definir el parámetro Rse/in com o185
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a partir de las velocidades de evaporación (R¡) de cada elemento. En la optimización de los 
parámetros de crecimiento se ha puesto de manifiesto la notable influencia que ejerce éste 
parámetro.185 En substratos de GaSe a una temperatura de 360 °C se depositaron capas con 
una composición variable del material evaporado. En capas preparadas con R s e/in< 1-18 la 
presencia de fases de In metálico fue detectada mediante medidas de fotoemisión y 
difracción de rayos X. En cambio, en muestras preparadas a partir de una mezcla más rica en 
Se ( R s e / in > l - 6 )  la señal de fotoemisión mostraba una peor calidad (bandas más anchas) y un 
valor mayor de la posición energética del máximo de la banda de valencia con respecto al 
nivel de Fermi. Este hecho sugería la presencia de fases ricas en Se (In2Se3) en las capas187 y 
fue posteriormente confirmado por medidas de difracción de rayos X. En capas preparadas 
con 1.18<Rse/in<1.6 la calidad de las muestras mejoraba substancialmente y la presencia de 
otras fases era minimizada, tal y como se observó en medidas de fotoemisión y de rayos 
X .185 Dentro de este rango, y para la temperatura de substrato de Ts=360 °C, las capas de 
mayor calidad se obtenían para RSe/in= 1-4-1.53, siendo la velocidad de deposición de 10 
Á/min.
La temperatura del substrato continúa siendo un factor determinante de la calidad de 
las capas preparadas, ya que el aumentar de la temperatura del substrato se produce la 
reevaporación del Se depositado y un consiguiente enriquecimiento en fases ricas en In 
(incluso de In metálico en algunos casos) en las capas depositadas.
4.5 Preparación de capas de ITO y In2 0 3 .
4.5.1 Introducción.
El ITO (óxido de Indio-Estaño) es óxido de Indio dopado con estaño. La finalidad 
de este dopado es aumentar la conductividad de las capas de In20 3 . 188 Debido a las
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propiedades que estos materiales presentan son buenos candidatos para ser empleados como 
electrodos transparentes, con la ventaja adicional de actuar como capa antirreflectante en la 
fabricación de dispositivos de células solares.
Estos materiales poseen un valor del gap  óptico en torno a 3.6-3.85 eV ,189 por tanto, 
será un material transparente para la mayor parte del rango energético del espectro solar 
(Fig. 1.10). Además, el índice de refracción, del orden de 2, es bastante menor que el de los 
semiconductores empleados normalmente en la conversión fotovoltaica.
En cuanto a las propiedades de transporte de estos materiales, la resistividad típica 
que poseen es del orden de 10"3- 10"1 Qcm, siendo un orden de magnitud menor para el ITO, 
debido al dopado con Sn. La concentración de portadores está comprendida entre 1019 y 
1021 cm'3, por lo que se trata de un material altamente conductor, lo cual es una ventaja a la 
hora de fabricar dispositivos, puesto que disminuirá la resistencia en serie de los dispositivos 
semiconductores, los cuales, generalmente son más resistivos a temperatura ambiente.
Este material ha demostrado su utilidad para la formación de una heterounión en 
dispositivos basados en materiales de tipo p (p-InSe55 o p-InP190,191’192’193), debido a su bajo 
trabajo de extracción, del orden de 4.4-4.5 eV .194 También se ha examinado su posible 
aplicabilidad en n-GaAs190 y en S i(l 1i ) .195’196
Las razones que han impulsado a utilizar ampliamente este material para la 
conversión fotovoltaica se deben a las propiedades ópticas y electrónicas que 
presentan.(refl. 5 4 )190'197’198,199
En la preparación de nuestros dispositivos de In20 3/InSe/GaSe hemos utilizado dos 
procedimientos de preparación de las capas de ln20 3 (ITO) sobre capas de InSe, que son por 
(i) pulverización catódica reactiva (ITO), (ii) crecimiento por evaporación reactiva (ln20 3).
4.5.2 Preparación de capas de ITO por pulverización catódica 
reactiva.
El crecimiento de capas de ITO por pulverización catódica han sido realizadas en los 
laboratorios del Dpt. de Física Aplicada. Esta técnica es de las más usadas en la deposición
72
M étodo experim ental
de este material. En el interior de una campana de vacío se encuentra una pastilla de In
dopado con un 5% de Sn, que funciona como cátodo. El substrato de InSe actúa como
ánodo y se coloca a una temperatura de 270 °C, con lo que se persigue una mejora de la 
calidad de la capa antirreflectante.200 El gas que se introduce en la campana es una mezcla de 
0 2 y Ar, de modo que la densidad en la cámara es de 1 gr/1 a una presión de 10'2 mbar. El
o
espesor de la capa de ITO depositada es, típicamente, de 1000 Á. En la figura 4.6 se
muestra un esquema de la campana de deposición de capas de ITO.
Fig. 4.6 Campana de deposición de capas de ITO.
4.5.3 Preparación de capas de ln20 3 por evaporación reactiva.
La deposición de ImO.i se ha realizado en los laboratorios del Instituto Hahn- 
M eitner en una cámara adosada al sistema de crecimiento de capas de InSe. Las 
características de la cámara utilizada son similares a las previamente descritas para el 
crecimiento van der Waals de las capas de InSe. El crecimiento de las capas de ImO.i se lleva 
a cabo mediante la evaporación de In en atmósfera de 0 2. La pureza de ambos materiales (In
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y 0 2) es de 5N. Previamente a todas las deposiciones de In20 3 , se efectúa un proceso de 
annealing del substrato a 250 °C con el fin de evaporar impurezas superficiales. La 
velocidad de la fuente de In se establece en 9 A/min. La temperatura del substrato se sitúa a 
250 °C, como compromiso entre las altas temperaturas necesarias para el crecimiento y el 
proceso de reevaporación del Se que se produce en las capas de InSe.
El proceso de optimización de los parámetros del crecimiento se llevó a cabo 
mediante la deposición de capas de ln20 3 sobre mica para diferentes valores de la presión de 
0 2. Las capas de ln20 3 preparadas poseen un carácter policristalino con una orientación 
preferente (111) (Fig. 4.7), tal y como cabría esperar en un material bcc, puesto que para 







Fig. 4.7 Espectro de difracción de rayos X de una muestra de In20 3/Mica preparada por MBE con una 
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Fig. 4.8 Coeficiente de absorción de capas de ln20 3 preparadas con diferentes presiones de 0 2 en la cámara.
La prolongación del tramo linear de a 2 (líneas continuas) nos sirve para determinar el gcip.
Sobre estas capas se realizaron medidas del coeficiente de absorción, determinándose 
que el valor del gap variaba entre 3.7-3.8 eV cuando la presión de vapor variaba de 10'3- 10-4 
mbar (Fig. 4.8). Medidas de efecto Hall sobre estas capas permitieron determinar que la 
resistividad de las capas preparadas era del orden de 2x10'3 Í2cm para dicho rango de 
presiones de 0 2.
Del proceso de optimización se desprende que un valor de 5x10'4 mbar de la presión 
de 0 2, para una temperatura del substrato de 250 °C y una velocidad de evaporación de la 
fuente de In de 9 Á/min, permite depositar capas de ln20 3 con una calidad aceptable. El 
espesor de las capas de ln20 3 depositadas sobre las capas de InSe era de 600 A.




4.6 Técnicas de caracterización.
En este apartado describiremos las técnicas que hemos empleado en la 
caracterización de las capas de InSe/GaSe que hemos preparado por epitaxia van der Waals. 
Comenzaremos describiendo las técnicas utilizadas en la caracterización de los substratos de 
GaSe, para continuar posteriormente con las técnicas usadas, tanto morfológicas como  
ópticas y electrónicas, en la caracterización de las capas de InSe. Por último, describiremos 
las técnicas empleadas en la caracterización fotovoltaicas de los dispositivos 
In/In20 3 (IT0 )/InSe/GaSe/In preparados.
4.6.1 Caracterización de los substratos de GaSe: Medidas de 
resistividad, efecto Hall y fotoluminiscencia.
En la preparación de dispositivos basados en la heterounión InSe/GaSe es necesario 
conocer las propiedades electrónicas de los substratos de GaSe utilizados con el fin de 
obtener los substratos menos resistivos, y por tanto, más adecuados para la conversión 
fotovoltaica. La caracterización de las propiedades electrónicas de los substratos de GaSe se 
ha llevado a cabo mediante medidas de efecto Hall y de resistividad, que proporcionan 
información precisa del tipo y concentración de portadores, de los mecanismos que 
intervienen en su dispersión, así como de la resistividad de las muestras. Paralelamente, 
hemos recurrido a medidas de fotoluminiscencia a baja temperatura com o método de apoyo, 
ya que proporciona información adicional sobre los estados electrónicos en los 
semiconductores. Todas las medidas eléctricas y ópticas mencionadas se han llevado a cabo 
en los laboratorios del Dpt. de Física Aplicada.
Para efectuar la caracterización del GaSe se han cortado con una cuchilla muestras 
cuadradas cuya superficie era fácilmente exfoliable en la dirección perpendicular al eje c. El 
espesor de las muestras se determina mediante el análisis del patrón de interferencias en el
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infrarrojo cercano. De este modo, se prepararon muestras con un espesor que oscila entre 10 
y 50 pm y cuya superficie típica era de 4x4 mm2.
Los contactos necesarios para llevar a cabo las medidas de efecto Hall y resistividad 
se han preparado por evaporación en vacío de In. Dichos contactos resultan ser óhmicos 
para todas las muestras y en todo el rango de temperaturas estudiado. Las medidas de efecto 
Hall y de resistividad se han efectuado en la configuración de van der Pauw (Fig. 4 .9).201 El 
campo magnético, cuyo valor es de B=0.6 T, se aplica perpendicular al plano de las capas. 
El generador de corriente utilizado en la realización de estas medidas es una fuente Keithley 
220, que proporciona una corriente continua en el rango 10'9-0 .1 A. La tensión se mide con 




Fig. 4.9 Configuración de van der Pauw para la medida de efecto Hall (EH) y resistividad.
Las medidas de efecto Hall y resistividad a alta temperatura (entre 300 y 700 K) se 
llevan a cabo calentando la muestra en vacío en un sistema implementado en el laboratorio. 
Las medidas se efectúan en vacío para evitar los fenómenos de oxidación que se producen 
en estos materiales basados en elementos del grupo VI y que se ven acentuados a altas 
temperaturas.202,203’204
Las medidas a baja temperatura de resistividad, efecto Hall y fotoluminiscencia se 
llevan a cabo en un sistema criogénico de ciclo cerrado de helio Leybold-Heraeus, que 




mediante un controlador Oxford, que actúa, mediante una retroalimentación sobre una 
resistencia de calentamiento, hasta conseguir la estabilización de la temperatura. La 
temperatura de la muestra se mide mediante una resistencia de platino introducida en el 
portamuestras y situada a una distancia de 1 mm de la muestra. El valor de la resistencia se 
mide con un multímetro digital HP 3478 A mediante el método de las cuatro puntas.
Las medidas de fotoluminiscencia a baja temperatura se llevan a cabo mediante la 
excitación óptica de las muestras de GaSe con un láser de Ar+ de 100 mW de potencia y 
refrigerado por aire, que sintonizamos en la línea de 514 nm. La señal de fotoluminiscencia 










Fig. 4.10 Sistema criogenerador para la medida del efecto Hall y la resistividad. La medidas ópticas de 
fotoluminiscencia a baja temperatura se efectúan con el mismo sistema pero utilizando una ventana óptica y 
un portamuestras adecuado.
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16 A/mm en el plano focal. Las rendijas del monocromador se sitúan, típicamente, a una 
anchura de 1 mm. La señal de fotoluminiscencia se detecta sincronizadamente con un 
fotodiodo de Si con un amplificador cuyo ancho de banda era de 125 MHz.
4.6.2 Caracterización morfológica y estructural de las capas de 
InSe.
Las técnicas que hemos utilizado para la caracterización estructural y m orfológica de 
las capas de InSe podemos clasificarlas en dos grupos atendiendo al momento en el que se 
ha llevado a cabo el análisis:
Un primer grupo se corresponde con las técnicas in situ, que permiten caracterizar 
las capas una vez han sido preparadas, sin necesidad de extraer la muestra del vacío en el 
que se halla inmersa. D e hecho, el conjunto de técnicas utilizadas que hemos englobado en 
este grupo son aquellas integradas al sistema de crecimiento por epitaxia van der Waals 
(LEED y fotoemisión XPS y UPS). Estas técnicas son técnicas propias de la caracterización 
superficial, y por tanto, son extraordinariamente sensibles a la calidad de la superficie y a las 
impurezas que puedan contener.
Las técnicas aplicadas que hemos englobado en el segundo grupo poseen en común 
que las medidas correspondientes se han llevado a cabo cuando las muestras ya han 
mantenido un cierto contacto, más o menos largo, con el medio exterior y que por tanto han 
estado sujetas a un cierto proceso de contaminación superficial. Dichas técnicas son la 
difracción de rayos X  (XRD), tanto en la configuración de Bragg-Brentano com o en el 
análisis de textura (rocking curves), y la microscopía electrónica de barrido (SEM ). La 
difracción de rayos X proporciona información de toda la muestra debido a su capacidad de 
penetración, mientras que las medidas por microscopía electrónica permiten un análisis 
morfológico de las capas
Las medidas experimentales realizadas mediante las técnicas de caracterización 
superficial, o técnicas in situ, han sido llevadas a cabo en los laboratorios del HMI de Berlín. 
En el servicio de difractometría del mismo instituto se ha efectuado parte del análisis
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estructural realizado mediante medidas de difracción de rayos X, mientras que el resto de la 
caracterización por esta técnica se ha desarrollado en los laboratorios del Dpt. de Química 
Inorgánica de la Univ. Jaume I de Castellón y del Instituto de la Ciencia de los materiales de 
Univ. de Valencia. Asimismo, la caracterización por textura se ha llevado a cabo en los dos 
últimos laboratorios. La caracterización por microscopía de barrido se ha llevado a cabo en 
el Servicio de Microscopía de la Univ. de Valencia.
4.6.2.1 Medidas por difracción de electrones de baja energía (LEED).
La difracción de electrones de baja energía es una técnica de ultra-alto vacío muy 
extendida en la caracterización estructural de superficies. Se trata de una técnica 
estrictamente superficial, debido a la pequeña profundidad de penetración que los electrones 
alcanzan en los materiales. La energía cinética típica del haz incidente suele estar 
comprendida entre 20 y 500 eV, por lo que se trata de electrones poco energéticos y la
o
profundidad de penetración de los electrones suele variar entre 5 y 10 A, dependiendo del 
material y de la energía de los electrones. Aunque mediante esta técnica se puede extraer 
información cuantitativa acerca de la estructura atómica en la superficie de las capas, para el 
estudio que nos atañe, nos hemos centrado principalmente en los aspectos morfológicos que 
nos proporciona esta técnica de caracterización. El haz de electrones incide en una dirección 
perpendicular a la superficie de la muestra y es difractado en todas direcciones por los 
átomos más superficiales, aunque sólo llegan al sistema de detección aquellos que son 
retrodispersados. El conjunto de electrones retrodispersados estará compuesto por 
electrones dispersados elásticamente y electrones secundarios, fruto de una dispersión 
inelástica. Estos últimos son filtrados mediante un sistema de rendijas electrostáticas que se 
sitúan delante de la pantalla de detección, que consiste en una emulsión fotográfica. Un 
esquema del sistema de medida se muestra en la figura 4.11.
El análisis del espectro del espectro de difracción se lleva a cabo en función de la 
simetría que presentan los haces difractados con respecto al haz incidente. Si consideramos 
una muestra cuya superficie posea una estructura cristalina superficial, en condiciones de
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Fig. 4.11 Esquema del sistema de medida de LEED.
incidencia normal, el máximo de interferencia de difracción se producirá cuando se 
verifiquen las condiciones de Laue
donde hi y h2 son números enteros, X es la longitud de onda del haz de electrones, a¡ son los 
parámetros de la red cristalina superficial (que en el caso de los compuestos laminares es una 
red hexagonal plana) y a i y a 2 son los ángulos que forman el haz difractado con los vectores 
de la red directa plana. Las condiciones de Laue limitan los valores que puede tomar el
2 k
vector de ondas del haz dispersado ( K ), puesto que si K  = — Uk, las condiciones de Laue
A
se pueden expresar como,
que implica que K R =2nh, siendo h entero y R cualquier vector de la red directa, lo cual 
indica que el vector de ondas del haz dispersado ha de coincidir con un vector de la red
hi^=aiCosai h2X,=a2cosa2
alcosa \= K al a2cosot2= K a
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Fig. 4.12 reconstrucción de una red directa superficial rectangular.
recíproca para que se obtenga difracción. Así pues, el espectro de difracción obtenido 
consistirá en una reconstrucción de la red recíproca correspondiente a la red directa plana de 
la superficie de la muestra. En la figura 4.12 representamos la reconstrucción de una red 
plana rectangular con vectores de red ai y a2. La red recíproca correspondiente es también 
una red plana rectangular determinada por los vectores ai* y a2*. La difracción del haz 
incidente (S0) se refleja en la pantalla como un mallado de puntos, que se corresponderán 
con los máximos de difracción, espaciados una cantidad proporcional a los parámetros de la 
red recíproca.
Otras disposiciones de la red superficial presentarán diferente disposición de los 
máximos de difracción. Por ejemplo, una red superficial hexagonal, típica de los laminares, 
se reflejará como un mallado de puntos hexagonalmente distribuidos, puesto que la red 
recíproca es también hexagonal.
4.6.2.2 Medidas de fotoemisión (UPS y XPS).
Las técnicas de fotemisión por luz ultravioleta (UPS) y rayos X (XPS), junto con la 
técnica de LEED, constituyen las técnicas de ultra-alto vacío in situ que hemos utilizado 
para caracterizar las capas de InSe. Análogamente a la caracterización por LEED, se trata 
de una técnica de análisis superficial, que nos permite obtener información de las primeras
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monocapas (5-20 Á). El sistema experimental que corresponde a esta técnica se puede 
dividir en dos partes: la fuente de luz utilizada para las medidas y el sistema de detección.
La fuente de luz utilizada para las medidas por UPS consiste en una lámpara de 
descarga de gas de He. El principio de operación que utilizamos con estas lámparas consiste 
en introducir en la cámara gas de He, hasta que la presión en ella alcanza un valor límite en 
torno a 3x10'8 mbar. En este momento provocamos la excitación del gas mediante una 
lámpara de descarga, de modo que
He('So)—>He*, He+.
El proceso subsiguiente de desexcitación es el responsable de la radiación que utilizaremos 
en nuestro análisis. La principal emisión de fluorescencia que se produce proviene de la 
desexcitación del nivel lP t, emitiendo un fotón de energía 21.21 eV. La anchura espectral 
que presenta la radiación emitida es del orden del meV. Al espectro de fluorescencia 
dominado por esta emisión se le conoce por radiación He I.
La línea de emisión correspondiente al He I no es la única que se puede obtener de 
estas lámparas de descarga, aunque si la más intensa. Si disminuimos la presión de He en la 
cámara, que en nuestro caso alcanzaba un valor de 3-6x10'9 mbar, y aumentamos la 
corriente de la lámpara de descarga, se produce un aumento de la intensidad relativa de la
línea de fluorescencia correspondiente a la recombinación del átomo ionizado He+,
correspondiente a un fotón de 40.8 eV de energía. A la radiación correspondiente a este 
proceso se la conoce com o He II. Esta radiación permite obtener señal de niveles más 
profundos de la banda de valencia que la radiación He I, aunque una mayor relación 
señal/ruido. Por contra, la resolución espectral de esta línea es mayor.
La fuente de luz utilizada en las medidas por XPS consiste en una fuente de rayos X 
convencional refrigerada por agua.205 La fuente consta, básicamente, de un ánodo cubierto 
de magnesio que es golpeado por un haz de electrones de una energía cinética nominal de 15 
keV. D e este modo se genera el espectro típico de rayos X, consistente en un pico principal, 
correspondiente a la línea M gK«=1253.6 eV, sobre un fondo de radiación de frenado. La
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anchura espectral de esta línea es de 0.7-0.8 eV, que es mucho mayor que la respectiva 
anchura de las fuentes usadas en UPS.
El sistema de detección y análisis (espectrómetro) está formado por un analizador y 
un detector. El espectrómetro está conectado eléctricamente a la muestra de modo que el 
nivel de Fermi de ambos elementos queda igualado. El detector consiste en un multiplicador 
de electrones. Los electrones que provienen de la muestra son recogidos por el analizador, y 
llegan al detector (Fig. 4.13). El componente más importante del sistema es el analizador, 
que describiremos a continuación. Este elemento consta de dos placas deflectoras de forma 
semiesférica, que generan un campo eléctrico radial entre ellas, y de un sistema de lentes 
electrostáticas (Fig. 4.13). Los electrones que lleguen a las semiesferas del analizador 
seguirán trayectorias circulares entre las mismas, de modo que la energía cinética que posean 
determinará el radio de curvatura de su trayectoria. El analizador posee un diafragma de 
entrada y otro de salida, que sólo permitirá el paso de electrones con trayectorias de unas 
ciertas curvaturas. Aquellos electrones que recorran círculos de radio igual al radio medio de
Diafragm as
M ultip licador de e -
_ _ J  Muestra
Fig. 4.13. Esquema del analizador de fotoemisión. La descripción de los elementos se encuentra en el texto. 
2Va es el potencial al que están sometidas las dos semiesferas del analizador que crea el campo entre ellas.
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las semiesferas (RPS) determinarán una energía que se suele llamar energía de paso  (EPS) y 
que les permite atravesar el analizador. La resolución del analizador (AEPS) es directamente 






donde d es la anchura del diafragma y a sp es la sensibilidad del espectrómetro (Fig. 4.13). 
A sí pues, una mayor sensibilidad es incompatible con una mayor resolución, por tanto, se 
suele aceptar una solución de compromiso que consiste en tomar un valor de la sensibilidad 
de a Sp2=d/2RPS,por lo que la resolución del analizador resulta
^ E PS — 0.63 ~  EPS .
Por todo lo comentado acerca del analizador, se deduce que tan solo los electrones 
que posean una energía cinética de valor EPS ±  AEPS llegarán al detector. La forma más 
común, y la que hemos utilizado, para realizar un espectro consiste en aplicar un potencial 
de retardo variable (V 0 en Fig. 4.13), utilizando una energía de paso constante de Eps= 6 eV.
4.6.2.3 El microscopio de barrido electrónico (SEM).
Hem os llevado a cabo medidas de caracterización morfológica de las capas de InSe 
mediante técnicas de miscroscopía de barrido electrónico. El principio básico del 
funcionamiento de un microscopio de barrido es el siguiente: Se focaliza sobre la superficie 
de una muestra un haz de electrones con energías comprendidas entre 5 y 40 keV. Este haz 
realiza un barrido sobre la superficie de la muestra y provoca una serie de fenómenos. De 
estos, los más importantes, en lo que respecta a la microscopía de barrido, son la emisión de 
electrones secundarios, con energías de unas decenas de eV y la reemisión o reflexión de
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electrones retrodispersados de alta energía. La intensidad de emisión de ambos fenómenos es 
muy sensible al ángulo con el cual el haz de electrones inicial incide sobre la superficie local, 
y por tanto, a la topografía de la muestra. La corriente de electrones recogida es amplificada, 
y las variaciones que presenta esta corriente se usan para determinar la morfología 
superficial de las capas. Dichas variaciones se utilizan para variar el brillo de la traza de un 
tubo de rayos catódicos que efectúa el barrido en sincronía con el haz de electrones, 
obteniéndose de este modo una imagen en pantalla de la morfología de la capa analizada.
El microscopio utilizado en esta caracterización morfológica era un microscopio 
Hitachi S-4100 que utiliza una fuente de electrones de emisión de campo en vez de una 
fuente termoiónica convencional. La emisión de campo se produce cuando se aplica una alta 
tensión entre dos metales enfrentados. Esta tensión origina un campo eléctrico cuya 
intensidad es del orden de 1V/Á a lo largo de la superficie del cátodo, lo que requiere una 
punta (o filamento) extremadamente fina. Esta punta se fabrica a partir de un monocristal de
o
tungsteno. Aunque el radio de curvatura de la punta es aproximadamente de 1000 A, el 
tamaño efectivo es menor cuando la punta se utiliza como fuente de electrones. De hecho, 
considerando la punta esférica, el tamaño de la fuente de electrones es de 10 Á en 
condiciones normales de operación. Este valor debe compararse con los 20 Jim de diámetro 
de un filamento termoiónico convencional. Por lo tanto, las ventajas que introduce el uso de 
este tipo de mecanismo para la emisión de electrones se traducen en una mayor resolución 
de las imágenes. Por otra parte, este mecanismo permite conseguir un mayor brillo, dado 
que no hay limitaciones por calentamiento del filamento, como ocurre en la emisión 
termoiónica. A  estas ventajas hay que añadir la el hecho de que la anchura de energética del 
haz es menor en un cátodo de efecto de campo (0.2 eV) que en uno de emisión termoiónica 
(>0.6 eV) lo que reduce la aberración cromática.
Las características más importantes del microscopio de emisión de campo que hemos 
utilizado son las siguientes: La resolución máxima es de 15 Á a 30 kV y 5 mm de distancia 
focal. El rango de aumentos variaba entre 20 y 300000x. El voltaje de emisión máximo es de 
6.5 kV y el de aceleración es variable entre 0.5 y 30 kV. El portamuestras está dotado de un 
sistema de traslación en las tres direcciones XYZ, además de un sistema de rotación que 
permitía un giro azimutal de 360° y de un giro complementario de 60° en un eje
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perpendicular al anterior. La cámara donde se analiza la muestra está permanentemente en 
vacío, introduciéndose la muestra en la cámara de análisis a partir de una cámara de 
introducción.
Las imágenes de la superficie de las capas de InSe se han obtenido para unas 
tensiones de aceleración de 10 y 20 kV, trabajando a unos aumentos comprendidos entre 
lOOOx y 80000x. Las muestras no fueron sometidas a ningún tratamiento antes de su 
introducción en el microscopio. Las imágenes han sido procesadas utilizando el procesador 
EMIP {Electron M icroscope Image Processing) de Hitachi.
4.6.2.4 Medidas de difracción de rayos X (XRD).
Hemos utilizado la técnica de difracción de rayos X con el fin de analizar el modo de 
crecimiento de las capas, y por tanto, determinar las orientaciones preferentes, identificar las 
fases presentes, la textura que presentaban y en definitiva, determinar su calidad estructural. 
Se trata de una técnica estructural cuya profundidad de penetración abarca toda la muestra 
estudiada. Además, es una técnica no destructiva, que permite reutilizar la muestra después 
del análisis. Los procedimientos de medida que hemos utilizado permiten obtener 
información complementaria sobre las características estructurales de las capas analizadas. 
Estas configuraciones se corresponden con la geometría Bragg-Brentano y con la 
configuración de dispersión angular.
Geometría de Bragg-Brentano.
En la configuración de Bragg-Brentano, o configuración 0 - 2 0 ,  el haz incidente y el 
haz difractado forman un ángulo © hki sobre la superficie de la muestra, de modo que sólo se 
obtendrá señal de difracción para las familias de planos paralelas a la superficie. El ángulo 
para el cual se verifica la condición de difracción para una familia de planos caracterizada 
por los índices de M iller (hkl) viene dada por la condición de Bragg:
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siendo dhki la distancia reticular existente entre los planos de una familia, X la longitud de 
onda del haz incidente y n un número entero. En la figura 4.14 se representa un esquema de 
la geometría de medida de esta configuración y del fenómeno de la difracción en una familia 
de planos.
Los espectros de difracción en la configuración de Bragg-Brentano han sido 
registrados en un difractómetro Siemens D-5000 del servicio de microscopía del HMI. El 
difractómetro utilizado dispone de un ánodo de cobre, cuya emisión principal es la línea K« 
(X=0.1544 nm). En realidad, se trata de un doblete formado por las líneas K«i (X=0.1540 
nm) y Ka2 (X.=0.1544 nm). La intensidad de la línea K«i es doble que la de la línea K«2 y 
ambas poseen igual anchura espectral. La radiación que sale de la fuente pasa por un filtro 
de niquel, con el que se atenúan parcialmente la línea Kp (>*=0.1392 nm). La luz es reflejada 
en la muestra y es recogida por un detector de rayos X. En este difractómetro tanto la 
muestra como el detector son móviles, girando en torno al eje del goniómetro, que pasa por 
el plano de la muestra. El sistema está calibrado de tal modo que cuando la muestra gira un 
ángulo 0  el detector lo hace un ángulo 2 0  (Fig. 4.14) de manera que cuando el ángulo 0  





Fig. 4.14 Esquema de la difracción de rayos X  en la geometría de Bragg-Brentano. En detalle se observa el 
fenómeno de reflexión en una familia de planos.
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Los espectros de difracción han sido registrados normalmente en el intervalo angular 
comprendido entre 4° y 24°, que es el rango en el que se esperaba recoger toda la 
información proveniente de la capa de InSe y del substrato de GaSe. El paso escogido típico 
era de 0.02°, con un tiempo de medida comprendido entre 3 y 10 segundos por paso. La 
potencia del difractómetro se escogía de modo que no se pudiera dañar el detector por la 
emisión proveniente del substrato monocristalino de GaSe, estableciéndose en 40kV-30m A.
M edidas de dispersión angular {Rocking C u r v e s ) .
Las medidas realizadas en la configuración de Bragg-Brentano permiten barrer el 
ángulo de incidencia de los rayos X y estudiar las lamilias de planos presentes que den 
máximos de difracción. Sin embargo, la geometría del experimento requiere que todos estos 
planos tengan una orientación idéntica y paralela a la superficie de la muestra (Fig. 4 .14), lo 
cual restringe la información sobre las otras direcciones. En el que caso que el material que 
se analice por rayos X  esté formada por cristalitos con una orientación preferente, se puede 
escoger una familia de planos (hkl) determinada y realizar experiencias en las que se analice 
su distribución angular. El procedimiento consiste en lijar la posición relativa entre la fuente 
y el detector, de modo que el ángulo que determinan (2 0 )  coincide en todo momento con un 
ángulo de Bragg de una cierta familia de planos, bn esta situación se hace girar la muestra 
un ángulo co en torno a un eje que pase por el plano de la misma. De este modo, los 
cristalitos que posean una orientación un poco desviada de la media estarán ahora en 
situación de producir un máximo de difracción. La intensidad del haz difractado será 
proporcional al número de cristalitos que están desviados un ángulo co de la orientación 
preferente, por lo que obtendremos una curva tic dispersión angular de los cristalitos que se 
conoce como rocking curves. Se trata de una técnica muy extendida en la caracterización de 
capas delgadas, puesto que nos da información acerca de las orientaciones que poseen los 
cristalitos que las constituyen.
Este tipo de medidas se han llevado a cabo en el difractómetro D -5000 del Dpt. de 
Química Inorgánica de la Univ. Jaume I de C astellón , similar al descrito previamente, y en el 
difractómetro Seifert 3000 0 - 0  del ICMUV- Este segundo difractómetro posee un
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monocromador secundario con el fin de filtrar la fluorescencia de la muestra. Una segunda 
característica que lo distingue de los anteriores radica en la posibilidad de manejar 
independientemente los ejes del detector y de la fuente. Este hecho permite realizar las 
medidas de dispersión angular sin necesidad de girar la muestra, puesto que son el emisor y 
el detector los que giran un ángulo co. Adicionalmente, se ha acoplado un sistema de giro de 
la muestra que permite obtener rocking curves espaciales (textura) (Fig. 4.15) con el que se 
puede obtener un perfil tridimensional de la orientación de los granos en la muestra.
M u e s t r a
Fig. 4.15 esquema del sistema de medida de textura. El ángulo cxs se refiere el giro azimutal de la muestra, 
mientras que el ángulo ps atañe al giro de la muestra en torno a un eje contenido en el plano determinado 
por el haz de difracción.
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4.6.3 Caracterización óptica y fotovoltaica de las capas de InSe.
En este apartado vamos a describir las técnicas de caracterización para determinar las 
propiedades ópticas y fotovoltaicas de las capas delgadas de InSe preparadas por epitaxia 
van der Waals sobre substratos monocristalinos de GaSe. Adicionalmente, detallaremos las 
técnicas empleadas en el estudio de los dispositivos de In20 3 (IT0 )/InSe/GaSe fabricados a 
partir de dichas capas.
4 .6 .3 .1  M ed id a s  p o r  e lec tro rr e flec ta n c ia .
La electrorreflectancia es una técnica ampliamente utilizada en la determinación de 
las propiedades ópticas de capas delgadas que se engloba dentro del marco de las técnicas 
de espectroscopia de modulación. El fundamento de las medidas de modulación consiste en 
detectar únicamente las derivadas de dicha señal, tal y como se ha descrito en el capítulo 
anterior. En las medidas por electrorreflectancia, se introduce la modulación mediante un 
campo eléctrico aplicado uniformemente en toda la superficie del material y la propiedad del 
material que se somete a la modulación es su constante dieléctrica. La sonda que permite 








Fig. 4.16 Esquema del sistema de medida por electroreflectancia.
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En la figura 4 .16 se muestra un esquema del sistema de medida de la señal de 
electrorreflectancia. La modulación se lleva a cabo mediante un generador de impulsos HP 
8112A de 50 MHz. La amplitud máxima de salida que permite es de V mod=8 V. Los 
contactos óhmicos sobre el dispositivo se efectuaron mediante la evaporación de In sobre la 
superficie anterior de In20 3  y sobre la superficie posterior del GaSe. El haz de luz incide 
sobre la superficie del In2C>3. La fuente de luz es una lámpara halógena. La longitud de onda 
de la radiación incidente se selecciona con un monocromador Jobin-Yvon THR 1000. La luz 
proveniente de la muestra se recoge por reflexión mediante un detector de Si y un sistema 
lock-in amplificador. Las medidas a baja temperatura se llevan a cabo con un sistema 
criogénico Leybold-Herareus de ciclo cerrado de He ya descrito en la sección 4.6.1.
4.6.3.2 Medidas del espectro fotovoltaico.
Las medidas del espectro fotovoltaico es una técnica idónea para la investigación de 
las propiedades de una célula solar, puesto que permite obtener la respuesta espectral que 
presentan. En nuestro caso hemos investigado las propiedades fotovoltaicas de los 
dispositivos basados en las capas de InSe preparadas por epitaxia van der Waals. El montaje 
experimental se muestra en la Fig. 4.17. Los contactos óhmicos sobre los dispositivos se 
hicieron mediante la evaporación de In sobre la superficie anterior de In2C>3 (o sobre la 
superficie de InSe, en aquellas muestras en las cuales no se efectuó una deposición de In2Ü 3) 
y sobre la superficie posterior del GaSe. El haz de luz, modulado mediante un chopper  a 180 
Hz, incide frontalmente sobre la superficie del In2Ü3 (InSe). La fuente de luz es una lámpara 
halógena. La longitud de onda de la radiación incidente se selecciona con un monocromador 
Jobin-Yvon THR 1000. La señal de foto voltaje se mide en modo diferencial entre las caras 
anterior y posterior del dispositivo y sincronizadamente con un amplificador Lock-in. Todos 
los espectros se refieren a un valor constante del flujo luminoso incidente. Las medidas a 
baja temperatura se llevan a cabo con un sistema criogénico Leybold-Herareus de ciclo 








Fig. 4.17 Esquema del sistema de medida por efecto fotovoltaico.
A baja temperatura (por debajo de 200 K) el carácter aislante del substrato de GaSe 
provocaba que la señal de fotovoltaje fuera desapareciendo paulatinamente. A pesar de este 
hecho, la señal de fotovoltaje pudo ser medida hasta una temperatura inferior a 100 K, en el 
peor de los casos, mediante la iluminación del substrato con una fuente continua, que 
reducía su resistividad.
4 .6 .3 .3  M ed id a s  d e  la  c a ra c ter ís t ic a  I(V ).
El estudio de la característica Intesidad-tensión, I(V) nos da la información más 
importante acerca de la eficiencia, y por tanto, de la calidad, de un dispositivo para actuar 
como célula solar. El dispositivo experimental utilizado en la determinación de la 
característica I(V) de los fotodiodos se muestra en la figura 4.18. Los contactos de In sobre 
los fotodiodos se llevaron a cabo tal y como se ha descrito en secciones precedentes. La 
iluminación sobre la superficie de InSe se lleva a cabo mediante una lámpara halógena, que 
permite una densidad de potencia luminosa en la superficie de la muestra de unos 50-80 
mW/cm2. La resistencia en serie con el fotodiodo toma valores variables y conocidos de
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Rs= l y 10 k£2. El generador de tensión permite obtener la característica I(V) para un rango 
de tensión comprendido entre ± 2.5 V. La tensión y corriente en bornes de la resistencia es 









VD= V , - V 2
Fig. 4.18 Esquema del dispostivo de medida de la característica I(V). El sentido de la corriente dibujado 
corresponde a una polarización directa del fotodiodo.
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5. Caracterización de los substratos 
de GaSe.
5.1 Introducción.
El GaSe es semiconductor de tipo p que pertenece a la familia de los 
semiconductores laminares III-VI que, como su compuesto homólogo InSe, está formado 
por capas monoatómicas apiladas en la secuencia Se-Ga-Ga-Se. Los enlaces que unen los 
átomos en dicha capa poseen una carácter parcialmente covalente, mientras que los enlaces 
que unen las capas son débiles de tipo van der Waals. En la literatura se menciona la 
existencia de tres politipos diferentes de este compuesto (p, y  y e) , 206,207 de los cuales, el 
politipo e es el más común ( D \h) (Fig. 1.2).
Las propiedades ópticas del GaSe también muestran un carácter fuertemente 
anisótropo. La estructura de bandas presenta un máximo de la banda de valencia y un 
mínimo de la banda de conducción en el punto Y  de la zona de Brillouin hexagonal (Fig.
90R5.1). Las transiciones ópticas directas entre ambos puntos son permitidas si la dirección 
del campo electromagnético de la radiación incidente es paralelo al eje c. En cambio, cuando 
la dirección de dicho campo es perpendicular al eje c la transición es débilmente permitida
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debido al acoplo spin-órbita.209 El ancho de la banda prohibida de este semiconductor es 
E6=2.02 eV .210
La posibilidad de preparar capas delgadas de GaSe por epitaxia van der Waals y las 
aplicaciones potenciales que presenta como base (substrato) de otros posibles dispositivos 
optoelectrónicos, tal y como se ha mencionado en el capítulo 2 , ha renovado el interés sobre 
este semiconductor. En este sentido, la información sobre la influencia de las impurezas que 
se introducen en este material como dopantes es de vital importancia, puesto que las 
propiedades electrónicas que posee, incluso el tipo de portadores mayoritarios que presenta, 
dependen principalmente del elemento y de la cantidad introducida como dopante.
El problema del dopado en el GaSe es un tema estudiado desde la década de los 
70.21 !.2i2,2i3.2i4.2i5.2i6 ^  pesar gjj^ t0 (javfa n 0  se foa llegado a una conclusión definitiva
acerca del papel que los elementos introducidos juegan en el proceso de dopado. 
Recientemente, otros autores han abordado este problema centrándose especialmente en el 
análisis de la influencia de los elementos de los grupos I, II y VII en la presencia de 
impurezas aceptoras en el G a S e .217,218,219’220221-222’223’224 En la tabla 5.1 recogemos las 
principales propiedades electrónicas que dichos autores citan sobre el p-GaSe dopado con 
diferentes elementos.
En cuanto al dopado de tipo n en el GaSe, algunos autores han analizado las 
propiedades del n-GaSe.223,226,227 Sin embargo, el material obtenido era altamente resistivo.
En este capítulo comenzaremos analizando el papel del nitrógeno (N) y estaño (Sn) 






Fig. 5.1 Esquema de la zona de Brillouin hexagonal del GaSe. h|, h2, h3 son los vectores de la red recíproca. 
Los puntos de alta simetría se indican en la notación de Herring.
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D opante  
y rango (% ) (cm 2/V s)











Cd (0.01-1) 2 -8 x l 0 15 L l-4 1 x l0 16 0.07-0.002 2 -2 7 0 2 2 0




2 2 1 ,
225
Cu (0.01-0 .1) 7 -2 0 x l0 15 7.4-1 lx lO 14




A g (0.1-0.5) 3 -3 0 x l0 14 2 .6 -2 1 x l 0 14 7-1 60 223
Mn (0.1-1) l - 2 0 x l 0 13 5 .2 -3 1 x l0 14 77-29 0 .6 340 224
sin dopar 35 5x10 15 8 .4 x l0 16 95 6 40 2 1 2
Tabla 5.1 Resumen de las propiedades electrónicas del p-GaSe dopado con diferentes elementos en 
diferentes cantidades (columna 1). En la columna 2 y 3 se muestran la movilidad y concentración de huecos 
a temperatura ambiente. Las columnas 4, 5, 6 y 7 corresponden a la concentración de impurezas aceptoras, 
la compensación, la relación entre p a temperatura ambiente y Na y la energía del nivel aceptor que se 
obtiene por medidas de efecto Hall, respectivamente. (*) En el caso del Cu, la compensación y la proporción 
de huecos/aceptores corresponden a las calculadas para una concentración total de impurezas aceptoras como 
suma de las concentraciones de cada uno de los diferentes niveles aceptores citados en la ref. 222.
diferentes mecanismos en la dispersión de los huecos. Finalizaremos este capítulo con el 
análisis de las propiedades superficiales de las muestras que utilizaremos com o substratos 
para la deposición de capas de InSe.
El N  ha demostrado comportarse como una impureza aceptora de calidad en el 
dopado de compuestos II-VI, tales como el ZnSe.228,229,230,231,232 lo cual sugiere que el 
comportamiento que demuestre como agente dopante en los compuestos laminares III-VI 
será bastante similar.
Algunos autores han llevado a cabo estudios en GaSe dopado con Sn con el fin de 
analizar la influencia de dicha impureza sobre las propiedades de transporte de este 
material.211,225,226,227,233 En principio, al ser un elemento de la columna IV, cabe esperar que 
se comporte com o una impureza dadora en GaSe cuando substituya al Ga. Sin embargo, el 
papel que juega com o dopante no está completamente aclarado. Se han efectuado
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recientemente medidas de fotoluminiscencia en n-GaSe dopado con Sn en las que los 
espectros aparecen dominados por transiciones debidas a centros complejos de pares 
aceptores-vacantes.226 Medidas de efecto Hall en p-GaSe dopado con Sn reflejan que estas 
muestras poseen un carácter muy compensado con un valor de la energía de ionización del 
nivel aceptor de unos 1 0 0  meV211 aproximadamente y con una resistividad que alcanza 
valores de 2x107 f lcm  a temperatura ambiente,233 mientras que en n-GaSe dopado con Sn la
0 0  ^  00*7
energía de activación del nivel dador es del orden de 400 o 520 meV y la resistividad
9 2^5 227llega a alcanzar un valor de 1 0  f ícm  a temperatura ambiente. “ ’
Comenzaremos con una descripción de los aspectos teóricos sobre la estadística de 
los portadores mayoritarios en un semiconductor dopado con diferentes tipos de impurezas. 
En este mismo apartado clasificaremos los diferentes tipos de mecanismos que pueden 
actuar en la dispersión de los portadores mayoritarios (huecos) en el GaSe y su influencia 
sobre la movilidad. Posteriormente, mostraremos y discutiremos los resultados obtenidos de 
las medidas de resistividad y efecto Hall, tanto en lo que concierne a los efectos del dopado 
com o a los mecanismos de dispersión de los huecos en el GaSe que determinan la 
dependencia de la movilidad con la temperatura.
5.2 Aspectos generales de las propiedades de transporte 
en los semiconductores.
5.2.1 Estadística de electrones y huecos.
La probabilidad de ocupación de un estado electrónico de energía E por parte de un 
electrón (fe(E)) o por un hueco (fh(E)) viene regida por la estadística de Fermi-Dirac
f e (E )  ~ E—Ef
l + e kaT
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f k(E) =  \ - f e{ E ) = ------ ^ 7  . (5.1)
l +  e keT
A una temperatura dada, las bandas de valencia y conducción son las únicas que 
contribuyen al transporte electrónico en el material, puesto que permanecen parcialmente 
llenas. Por este motivo, nos restringiremos a ellas a la hora de calcular la concentración de 
electrones (n) que ocupan la banda de conducción, o de huecos (p) en el caso de la banda de 
valencia, de modo que
« - J T  S Á E ) f , ( E ) d E
™ , (5 .2)
p  =  \ " m g , { E ) f h(E)dE
donde gc(E) gv(E) son la densidad de estados por unidad de energía en la banda de 
conducción y de valencia, respectivamente y E cb m  y E v b m  son el mínimo y máximo de la 
banda de conducción y de la banda de valencia, respectivamente. Dichas densidades se 
pueden expresar para bandas parabólicas com o234
8 Á E )  =
g v(E)  =




2  n- v * 2 y
(5.3)
con
N e,v =  2
(  m * k RT  ^
3/2
c , v  B
2n t í ‘
=  4.83*10,5Tm (mc „ /  m„Y“  cm3/2 (5.4)
donde N c y N v son la densidad de estados de la banda de conducción y de valencia, 
respectivamente y m*c m*v son la masa efectiva de la densidad de estados en la banda 
respectiva. En materiales anisótropos com o el GaSe o el InSe se expresa como
99
Capítulo 5
/ * 2 * y /3 
mc,v = ( " U l  me,h„) . (5.5)
siendo m*e,h± y m*e>h// las masas efectivas del electrón y del hueco en una dirección 
perpendicular y paralela al eje c, respectivamente. En el caso del GaSe, algunos autores han 
determinado las masas efectivas de los huecos por medidas de tiempo de vuelo y efecto  
magneto-Stark, resultando m*h±= 0.8m o y m*h//=0.2mo,30,209 por lo que m*v=0.5m o.
Si nos centramos en el caso particular de bandas no degeneradas, el nivel de Fermi 
estará situado en la banda prohibida alejada de los bordes de la banda de valencia y de 
conducción varias unidades kBT. Bajo estas condiciones, la distribución de Fermi-Dirac se 
puede aproximar a la distribución de Boltzmann. Por tanto, la concentración de portadores 
(Ec. 5.2 y 5.3) se puede expresar como
~ Ecum
n =  N  e k‘T
E _£ • (5.6)
t ’ VBM  F
p  =  N ve k"T
En un semiconductor intrínseco, la condición de neutralidad del material obliga a que 
la concentración de electrones sea igual a la de huecos. Sin embargo, cuando se introduce 
una cierta concentración de impurezas aceptoras (N a) o dadoras (N d), la condición de 
neutralidad se ve alterada, de modo que
p + 2 > ;  = n + 2 > ;  , (5.7)
donde los signos +/- se refieren a las impurezas dadoras/aceptoras ionizadas.
La introducción de estas impurezas conduce a la aparición de estados electrónicos o 
niveles de impurezas caracterizados por una función de ondas más o menos localizada en 
torno a ella. Estos estados se encuentran, energéticamente hablando, en el interior de la 
banda prohibida a una distancia de unos pocos meV de los bordes de las bandas, si se trata 
de impurezas hidrogenoides, o de varias centenas de meV, si se trata de centros complejos u
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otro tipo de impurezas. A esta energía se la conoce como energía de ionización del nivel 
dador (Ed), si se trata de impurezas dadoras y, análogamente, de energía de ionización del 
nivel aceptor (Ea) si se trata de impurezas aceptoras.
La influencia de estas impurezas sobre la concentración de portadores en las bandas 
es un proceso dependiente de la temperatura a la que se encuentre el material. Si 
consideramos, por ejemplo, un semiconductor dopado con impurezas aceptoras, los 
electrones se encontrarán en los estados menos energéticos a baja temperatura, es decir, 
ocupando los niveles de la banda de valencia. Conforme aumente la temperatura, llegará un 
momento en que parte de los electrones poseerá suficiente energía térmica como para ser 
excitados a los niveles aceptores, ionizándose la impureza y produciendo un hueco en la 
banda de valencia. Este proceso es análogo con respecto a la excitación de electrones a la 
banda de conducción si consideramos impurezas dadoras con una energía de activación Ed.
La estadística que gobierna la probabilidad de ocupación de los electrones y huecos 
en las bandas no es aplicable para los niveles de impureza. En el tratamiento anterior hemos 
prescindido de la energía de repulsión y de intercambio entre los portadores, puesto que 
apenas introducen un cambio apreciable en el espectro energético de una banda continua de 
energía. Por el contrario, en los niveles localizados, que en principio pueden estar ocupados 
por electrones de spin diferente, la repulsión electrostática es del mismo orden que el 
potencial atractivo culombiano, por lo que el estado con dos electrones tiene una energía 
muy diferente de la del estado con un solo electrón. En la mayoría de los casos, el estado 
con dos electrones aparece confundido con los estados de la banda de conducción, por lo 
que se pueden considerar como impurezas monovalentes. En caso contrario, si la energía del 
estado aceptor con dos electrones se encuentra en el interior de la banda prohibida, 
tendríamos una impureza divalente, y con un tratamiento estadístico diferente.
El concepto de impureza divalente se puede generalizar a impurezas polivalentes 
cuando se consideran centros complejos de impurezas, que poseen una estructura 
radicalmente diferente a la de un átomo de impureza. En el caso que nos interesa, nos 
centraremos en la estadística de ocupación de niveles de impurezas correspondientes a 
impurezas aceptoras monovalentes y divalentes.
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5.2.1.1 Impurezas aceptoras monovalentes.
Si consideramos impurezas aceptoras con un nivel aceptor de energía Ea, la relación 
entre la concentración de aceptores ionizados ( N ~ )  y  neutros ( N *) vendría expresada, a 




si la estadística de portadores en las bandas se pudiera aplicar a los portadores en los niveles 
de impurezas. Sin embargo, la degeneración de spin de estos niveles modifica su 
probabilidad de ocupación introduciendo un factor de degeneración (P) en la relación 5.8, de 
m odo que
K .
N f E.. + /O.t# “  ^  t
pe k BT
(5.9)
En el caso de impurezas hidrogenoides dicho factor resulta ser p=2 ,235 que indica que el 
peso estadístico del estado neutro duplica el del estado ocupado por un electrón.
A sí pues, la concentración de impurezas aceptoras ionizadas, en función de la 
concentración de impurezas totales (Na), se puede expresar, utilizando la relación 5.6, com o
n : N . (5.10)
Una vez conocem os la probabilidad de ocupación de los niveles aceptores, podem os 
utilizar la condición de neutralidad (Ec. 5.7) con el fin de obtener la concentración de 
portadores en las bandas, resultando un polinomio de cuarto grado en p. En la práctica, 
dicha relación se suele expresar de una forma más sencilla para el cálculo si tenemos en
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cuenta que, en el caso de un semiconductor dopado de tipo p, el nivel de Fermi se desplaza 
hacia posiciones energéticas más cercanas a la banda de valencia, por lo que se puede 
aproximar que n « p .  Adicionalmente, si por alguna razón existe una cierta compensación 
debida a la presencia de impurezas dadoras, éstas aparecerán completamente ionizadas. Por 
tanto, bajo estas consideraciones, podemos expresar la condición de neutralidad
considerando la existencia de i-aceptores. En el caso particular de un solo nivel aceptor, la 
dependencia con la temperatura de la concentración de huecos en un semiconductor de tipo 
p parcialmente compensado se puede expresar como
5.2.1.2 Impurezas aceptoras divalentes.
En el caso de que las impurezas aceptoras introducidas en el semiconductor sean 
divalentes, el proceso progresivo de ionización que muestran difiere substancialmente del 
que se puede deducir para dos impurezas aceptoras independientes. En este último caso, los 
dos niveles aceptores correspondientes coexisten y contribuyen de forma independiente, 
pero no por separado, a la concentración de huecos en la banda de valencia. La dependencia 
con la temperatura de la concentración de huecos se puede obtener a partir de la relación 
5.11 com o





donde se ha considerado que la concentración de ambas impurezas es idéntica y que la 
energía de ionización del nivel aceptor respectivo es Ea( y Ea2, simplificándose ésta en el 
caso particular que Eai « E a2, tal y com o se expresa en el último miembro de la relación
En el caso de impurezas aceptoras divalentes, el primer nivel representa a un estado 
cuya ionización corresponde a la de uno de los dos huecos enlazados a la impureza neutra. 
En cambio, el segundo nivel representa a un estado en el que el único hueco presente se 
encuentra enlazado a una impureza ya ionizada, por lo que su energía de ionización será 
mayor.
Podem os contabilizar los estados que contribuyen a cada nivel si tenemos en cuenta 
que las impurezas neutras y doblemente ionizadas poseen un peso estadístico doble con 
respecto al que poseen las impurezas ionizadas una vez ,236’237 de modo que
donde M 0, Mi y M 2 son la concentración de impurezas neutras, ionizadas una vez y 
doblemente ionizadas, respectivamente, Ni y N 2 son la concentración de estados en el primer 
y segundo nivel, respectivamente y pi y p2 son la concentración de huecos aportada a la 
banda de valencia por cada nivel. La concentración total de impurezas aceptoras y de huecos 
en la banda de valencia se puede expresar en función de estos parámetros como
y por tanto, la probabilidad de que un nivel se encuentre ionizado vendrá dada por la 
estadística de Fermi-Dirac com o
5.13.
N l = 2 M„ + M x 
N 2 = M i + 2 M 2 C° n
p¡ =  M \
p2 = 2 M 2
(5.14)
N a =  M 0 +  Af, +  M 2 
p  =  p, + p 2 =  M, + 2 M 2
(5.15)
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/ ,=
l + t /
1 _  P2 _  2 M 2 ' (5 '16)
2 , * b  N > M ' + 2 M >
7 T e
A  partir de las relaciones anteriores, se puede obtener una expresión para la 
dependencia con la temperatura de la concentración de huecos generados en la banda de 
valencia por la excitación térmica de impurezas aceptoras divalentes. Si adicionalmente 
consideramos una cierta compensación, podemos obtener una condición de neutralidad 
similar a la relación 5.11 que se puede expresar como
N d + p  =
N  (2 + — e t "T) 
2 N . f ,  A  N .  *
l + ¿ - ¿  , b + p 1 -""c" 
l + T , e + J ñ e
(5.17)
k . T
Por último, habría que remarcar que la relación 5.17 resulta ser muy similar a la 
condición de neutralidad obtenida para dos niveles aceptores monovalentes de igual 
concentración y con energías de ionización muy diferentes (Ec. 5.13) si consideramos una 
degeneración de spin pi=0.5 y p2=2 , tal y como ha sido sugerido por otros autores.238 En el 
caso de que la energía de ionización de ambos niveles sean comparables, existirá un rango de 
temperaturas en el que se producirá la ionización simultánea de ambos niveles, y la relación 
5.13 carecerá de validez.
5.2.2 Movilidad de los portadores.
Las propiedades de transporte de los semiconductores se pueden analizar, desde un 
punto de vista semiclásico, a través de la ecuación de Boltzmann, que permite obtener la
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evolución de la función de probabilidad de una partícula, electrón o hueco, f y r , k , t J  en
presencia de una perturbación externa. Dicha función de probabilidad representa la
—>
posibilidad de encontrar a la partícula en la posición r en un estado definido por su vector 
—>
de ondas k en un instante dado t. En el caso de un semiconductor sometido a la acción de
—>
un campo débil y uniforme ( £ ) ,  la función de probabilidad se puede expresar únicamente 
com o una función del vector de ondas, en cuyo caso, la ecuación de Boltzmann en el caso 
isótropo se reduce a
T v - /  = 1 7  ■ <5 -18)n k V dt ) col
donde el último término de la relación 5.18 representa la variación de la función f  debida a
las colisiones que sufre la partícula, por lo que si consideramos la variación neta del flujo de
—>
la función de probabilidad en un elemento de volumen diferencial del espacio recíproco d  k , 
la relación 5.18 se puede expresar como
= _L_ f 
V dt ) co¡ 8tt3 J
V
1 -  / ( * ) )  -  P ^ f { k ) { \ -  / (* • ) )
k ' k  k  k '
d k ' , (5.19)
donde V  es el volumen del cristal y P_^es la probabilidad por unidad de tiempo de que una
k  k '
partícula evolucione desde el estado \^E,kj  al estado (Ec. 3.2).
El efecto del campo aplicado determina una dirección privilegiada en el movimiento 
de los portadores. En el caso de que se trate de un campo eléctrico (Ec. 5.18) los portadores 
se desplazarán, predominantemente, en la dirección del campo eléctrico si son huecos y en 
dirección inversa si son electrones. Este hecho permite sugerir una expresión de la función 
de probabilidad de la partícula en el seno del campo eléctrico como combinación de 
armónicos esféricos. Si nos quedamos en primer orden del desarrollo, la función de 
probabilidad se puede expresar, en función de la energía de la partícula, com o239
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qt l t  df
f ( E )  = f 0( E ) - ^ k ( p ( E ) - ^ ;  cose  , (5.20)
m c/E
donde f0(E) es la función de probabilidad de la partícula sin perturbar y tp(E) es una función 
que engloba la información sobre el comportamiento de la función de probabilidad de la 
partícula, y por tanto de los procesos que intervienen en la dispersión de los portadores.
D e todos los procesos de dispersión que podemos considerar, distinguiremos entre 
aquellos que permiten una dispersión elástica de los portadores (E’=E) y aquellos para los 
cuales los estados final e inicial del portador presentan una energía diferente. Dentro de los 
primeros, se pueden enumerar un gran número de mecanismos de dispersión cuya 
importancia relativa depende del compuesto y de las propiedades electrónicas del material, 
tales com o por impurezas, por portadores, defectos, piezoeléctrica, fonones acústicos, 
etc .234,239 Dentro de los procesos inelásticos se encuentran los procesos de absorción por 
Ibnones ópticos polares y no polares, puesto que para estos procesos la energía del fonón es 
comparable a la energía térmica de los portadores. Este hecho permite separar 
conceptualmente los diferentes términos que aparecen al introducir la relación 5.20 en la 
ecuación de Boltzmann, de modo que se puede obtener una ecuación para la función (p(E) 239
S „ ( E ) < p ( E ) - ' £ 'Z i SI i ( E M E ± h a , )  =  1 , (5.21)
j  + -
donde S 0( E )  es la integral de colisión que engloba los procesos de dispersión elásticos y los 
procesos llamados out  inelásticos y S j ± ( E )  son las integrales de colisión inelásticas que 
representan la absorción de un fonón TiCúj (S j+ )  y la emisión de un fonón hcOj ( S j . )
suponiendo diferentes procesos (j) de dispersión inelástica. Dichas integrales se encuentran 
definidas en la ref. 239.
En el caso particular de considerarse únicamente procesos de dispersión elásticos, la 
relación 5.21 tiene com o solución
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S ¿ E )
(5.22)
que permite expresar la relación 5.19 como
f ~ f o (5.23)
V  ) col
donde x(E)=(p(E)=[S0(E)]'1. Esta solución se conoce como la aproximación del tiempo de 
relajación, y es válida para procesos elásticos y fonones ópticos homopolares. La relación
5.23 indica que el sistema se relajará, cuando cese la perturbación, a la distribución inicial de 
equilibrio por medio de colisiones con una constante de tiempo característica t(E), que se 
conoce com o tiempo de relajación.
Si varios mecanismos de dispersión elástica intervienen simultáneamente en la 
dispersión de los portadores, la linealidad de la ecuación de Boltzmann (Ec. 5.21) nos 
permite definir el tiempo de relajación de los portadores en función del tiempo de relajación 
correspondiente a cada mecanismo (t¡) a partir de la relación
En el caso más general, hemos de resolver la ecuación de Boltzmann 5.21 
considerando los diferentes mecanismos, elásticos e inelásticos, que intervengan en la 
dispersión de los portadores. En nuestro trabajo hemos planteado la resolución de dicha
integral de colisión elástica S0(u) .239,240
La importancia en la determinación de la ecuación de Boltzmann 5.21 radica en su 
conexión con las propiedades de transporte de los materiales, en concreto con la movilidad 
de los portadores (|i), generalmente determinadas por medidas de efecto Hall. En este 
sentido y en el caso que nos interesa, podemos expresar la corriente de arrastre (Jd) de los
(5.24)
ecuación a través de un método iterativo introduciendo el término t ( u ) ' 1 (E c . 5.24) en la
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huecos en el seno de un campo eléctrico y definida como Jd=qpp.h^ en función de la función 
de probabilidad de los huecos (f(k)=fh(k)) como
r q ¡ dE n i M i  4q2p% (5.25)
donde u=E/kBT. En el último término de la relación 5.25 se ha considerado que los
portadores siguen la distribución de Boltzmann y que el factor de Hall se puede aproximar a
5.2.3 Mecanismos de dispersión en los semiconductores 
laminares.
En este apartado, vamos a describir brevemente los diferentes mecanismos de 
dispersión que pueden limitar el valor de la movilidad en los semiconductores laminares, y en 
particular, en el GaSe.
Tal y com o se ha comentado en el apartado anterior, en aquellos mecanismos que 
den lugar a procesos de dispersión elástica podremos definir un tiempo de relajación de los 
portadores, con el fin de describir sus propiedades de transporte, mientras que en los 
procesos de dispersión inelástica tendremos que resolver la ecuación de Boltzmann 5.21 e 
introducir la función (p(u) resultante en la ecuación 5.26.
Los mecanismos de dispersión de los portadores que podemos considerar en los 
semiconductores laminares, y en particular, aquellos que han demostrado describir 
correctamente las propiedades de transporte en el InSe ,58 son los procesos de dispersión por 
impurezas ionizadas, impurezas neutras, fonones LA, fonones homopolares y por fonones
la unidad., tal y como sucede en los semiconductores laminares. ” ’ ’ Bajo estas 





polares LO. D e todos ellos, tan solo el último no se puede considerar un proceso de 
dispersión elástica.
5.2.3.1 Mecanismos de dispersión elástica.
Como ya hemos comentado, para los procesos de dispersión elástica de portadores, 
podem os definir un tiempo de relajación. En este apartado, describiremos la expresión del 
tiempo de relajación para cada uno de los mecanismos que vamos a considerar en este 
trabajo.
Dispersión por impurezas ionizadas.
Para este mecanismo de dispersión de los portadores utilizaremos la expresión 
deducida para el tiempo de relajación (x¡0) por Brooks y Herring al considerar el potencial 
culombiano apantallado que genera una impureza ionizada de carga efectiva Z, y que viene
donde N i0 es la concentración de impurezas ionizadas.
Si consideramos el modelo que hemos desarrollado en la sección anterior para 
impurezas monovalentes parcialmente compensadas (Ec. 5.11) e impurezas divalentes 
parcialmente compensadas (Ec. 5.13) en caso particular de Ea]« E a2, podemos expresar la 
concentración de impurezas (aceptores) ionizadas como
dado por242
con (5.27)
8  mve (k aT)2 
2+.2  U
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Monovalentes: Z2N¡o=N¡o=Nd+ X  Ñ fl/=2N d+p (5.28)
i
Divalentes: Z2N io=Nd+ (N~x -  N ~\) + 4 N~\  (5 .29)
donde N~x y N~l  son la concentración de impurezas aceptoras dobles ionizadas una vez e 
ionizadas completamente, respectivamente.
Dispersión por impurezas neutras.
Este proceso de dispersión recoge los efectos de la dispersión por impurezas neutras, 
que tiene mayor importancia cuando la energía de los portadores es menor, esto es, a bajas 
temperatura. Para este mecanismo de dispersión utilizaremos la expresión del tiempo de 
relajación de Erginsoy ( t„ ),243 que se puede expresar com o
80 K e t í N x
 — 2—  , (5.30)
Tb(k) q m,
donde N x es la concentración total de impurezas neutras, que análogamente a com o se ha 
llevado a cabo en la dispersión por impurezas ionizadas, la concentración por impurezas 
neutras adopta la expresión
Monovalentes: N x= N a-AT (5.31)
Divalentes: Nx =N a-ATj (5.32)
Dispersión por fonones LA.
Para este mecanismo de dispersión, nos limitaremos a los fonones acústicos de 
longitud de onda larga, para los que el medio se puede considerar continuo. Se puede 
derivar una expresión del tiempo de relajación para este mecanismo si consideramos el 
modelo del potencial de deformación de Bardeen y Shockley .244 En este modelo se supone 
que la variación de la energía de los portadores varía linealmente con el desplazamiento de la
111
C apítulo 5
posición de los átomos en la red. La constante de proporcionalidad entre ambos términos es 
lo que se llama constante del potencial de deformación por fonones acústicos (z ac). En este 
contexto, el tiempo de relajación que resulta de considerar la dispersión por fonones 
acústicos a través del potencial de deformación de la red (xac)se puede expresar com o
donde Ci es la constante elástica longitudinal.
Dispersión por fonones homopolares.
Este mecanismo de dispersión recoge la interacción de los portadores con fonones 
homopolares de la red. En cristales parcialmente covalentes y anisótropos, este tipo de 
dispersión resulta cobrar cierta importancia, puesto que la asimetría de los enlaces conlleva 
que las vibraciones de la red provoquen un desplazamiento neto no nulo de las bandas 
electrónicas. El modelo de dispersión de los portadores para este mecanismo de corto 
alcance fue desarrollado por Fivaz y Schmid, 225,245 quienes encontraron una expresión para 






donde nhp es la probabilidad de ocupación de los fonones homopolares de energía Ehp, g2 la 
constante de acoplo hueco-fonón homopolar y H(x) es la función de Heaviside.
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5.2.3.2 Mecanismos de dispersión inelástica: Dispersión por fonones 
polares.
En semiconductores parcialmente polares, la interacción de los portadores con  
fonones polares LO vía interacción Fróhlich,246 de largo alcance, ha demostrado ser 
determinante en la limitación de la movilidad de portadores en algunos semiconductores
C Q
laminares, com o el InSe. La definición de un tiempo de relajación no es posible en este 
mecanismo de dispersión, al tratarse la emisión y absorción de fonones polares un proceso 
inelástico. Por lo tanto, hemos de resolver la ecuación de Boltzmann 5.21 utilizando la 
definición de las integrales de colisión ,239 que para este mecanismo de dispersión se pueden 
expresar como
Sa(u) = « A
3/2
hu(kBT ) 1 / 2
k„T E —P k T 
n»e k aT p
H f  E P ^u — F ( - , U )
S J u ) =
ñu(kBT ) k BT






F \ ± , u ) (5.35)
con
1 - 2 .
F (± ,u )  =  j '








ukBT  2mve u{kBT ) ‘
E p Ei ± — i + i +
ukBT ukBT
1 (  I ~£ £
1 -  2 J 1 + - r ^ x  +1 ± —r^ r +
2f - 2
p  . 1 . ~ p  . 4  “
V clx
\ ukBT ukBT  2mv£ u(kBT y
113
Capítulo 5
donde np es la probabilidad de ocupación del fonón polar de energía Ep, definida de forma 
análoga a com o se ha llevado a cabo en la relación 5.34 y ocp es la constante de acoplo
donde y 8o es la constante dieléctrica electrónica y estática del material, respectivamente.
5.3 Análisis de los efectos del dopado.
5.3.1 GaSe dopado con nitrógeno: Resultados y discusión.
El N  se introducido en la mezcla como GaN durante el crecimiento, en una cantidad 
nominal de 0.1 % (lingote N I) y 0.5 % (lingote N2). Los valores medios de la resistividad y 
de la concentración de los huecos obtenidos a temperatura ambiente para diferentes 
muestras de dichos lingotes se muestran en la tabla 5.2. Por comparación, hemos incluido en 
dicha tabla los valores de los mismos parámetros de transporte medidos en muestras 
provenientes de un lingote de GaSe sin dopar (NO). La concentración de los huecos se ha 
determinado en todos los casos a partir de medidas de efecto Hall como
donde RH es el coeficiente de Hall. En la relación 5.37 hemos supuesto, de acuerdo a lo que 
hemos comentado en la sección anterior, que el factor de Hall es igual a 1.
hueco-fonón polar o constante de Fróhlich ,246 definida como
(5.36)
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L ingote (C onc. de N) P 300K (Hcrn) P300K (cm  3) JLjook (cm 2/V s )
NO 1 0 6 1 0 “
N I (0.1%) 1 0 4 1 0 13
N 2 (0.5%) 30 6 x 10 15 37
Tabla 5.2 Resistividad, concentración y movilidad de los huecos a temperatura ambiente de muestras de 
GaSe dopadas con N en diferentes proporciones y sin dopar.
Varios factores señalan cual es el efecto del dopado con N  en el GaSe. Por un lado, 
el aumento de la concentración de N provoca un aumento de la concentración de huecos y 
una disminución de la resistividad (tabla 5.2), que evidencian el papel que presenta el N  
com o agente dopante de tipo p.
Por otro lado, la influencia del proceso de dopado también se pone de manifiesto en 
la dependencia con la temperatura de la resistividad (Figura 5.2). En la figura 5.2 se puede 
observar que para las muestras más dopadas (lingote N2) la resistividad es prácticamente 
constante a temperaturas superiores a 300 K, lo cual indica el carácter extrínseco de estas
214muestras. '
P300K N a Nd/Na P300k / N 3 Ea
(cm'3) (cm '3) (%) (%) (m eV)
6 x 10 13 1 .7 x l0 16 0 .0 2 35 - 2 1 0
Tabla 5.3 Parámetros de ajuste de la concentración de huecos en el GaSe dopado con N 0.5 %.
Los resultados obtenidos de las medidas de efecto Hall confirman definitivamente el 
carácter extrínseco de las muestras de GaSe dopadas con N 0.5%. En la figura 5.3 
mostramos la dependencia con la temperatura de la concentración de huecos en muestras de 
GaSe de los lingotes N I y N2. En esta figura se puede observar que la concentración de 
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Fig. 5.2 Dependencia con la temperatura de la resistividad de muestras dopadas con N en una proporción de 
0.1 % ( • )  y 0.5 %(A,V,(),□ ).
N2
21 3 4 5 6 7
1000/T (K’1)
Fig. 5.3 Dependencia con la temperatura de la concentración de huecos de muestras dopadas con N en una 
proporción de 0.1 % ( • )  y 0.5 % (A,V,(),□ ). Las líneas continuas corresponden a curvas de ajuste siguiendo 
el modelo descrito en el texto con unos valores de Ea=208, 210 y 212 meV y Na=2.2xl016, 1.7x16 y 1016 cm'3 
para las curvas superior, media e inferior, respectivamente.
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superiores a 400  K y que disminuye dos órdenes de magnitud a baja temperatura siguiendo 
un comportamiento activado en el rango de temperaturas comprendido entre 150 y 300 K.
Por tanto, El carácter extrínseco que presenta la concentración de huecos nos 
permite aplicar el modelo desarrollado en la sección anterior para un aceptor parcialmente 
compensado por un dador en un semiconductor de tipo p, con el fin de analizar el carácter 
de las impurezas de N  introducidas (Ec. 5.12). En nuestros cálculos, hemos tomado un valor 
del factor de degeneración p=2 .
Como resultado del proceso de ajuste de la expresión 5.12 a la concentración de 
huecos obtenemos las curvas continuas que se muestran en la figura 5.3, que reproducen 
satisfactoriamente el comportamiento experimental. Los parámetros de ajuste 
correspondientes se pueden ver en la tabla 5.3, en valor medio. Si comparamos los valores 
obtenidos en este proceso de ajuste con los que se citan en la literatura para el GaSe dopado 
con otros elementos (Tabla 5.1) podremos observar que la proporción de la concentración 
de huecos con respecto a la concentración de impurezas aceptoras es de las mas altas. Por 
otro lado, la movilidad de los huecos que se obtiene experimentalmente a temperatura 
ambiente es también de las más altas (Tabla 5.1 y 5.2) Ambos hechos sugieren que el N  se 
comporta com o un buen agente dopante en el GaSe.
Con el fin de examinar la calidad de las propiedades del N  como agente dopante en el 
GaSe llevamos a cabo medidas de fotoluminiscencia a baja temperatura, desde 30 hasta 45 
K, en muestras de GaSe dopadas con N 0.5%. Los resultados se muestran en la figura 5.4. 
En el espectro de fotoluminiscencia se observa la presencia de dos picos a 2.098 y 2.075 eV. 
En el añadido de la figura 4 se representa la dependencia con la temperatura de la intensidad 
de fotoluminiscencia que presentan dichos picos.
El espectro de fotoluminiscencia a baja temperatura medido en muestras de GaSe de 
alta calidad se caracteriza por la presencia cuatro picos resueltos a unas energías 2.098, 
2.075, 2.035 y 1.988 eV, etiquetados por Capozzi com o A, B, C, D, respectivamente.214 
Este autor asignó los picos A y C a procesos de recombinación del excitón libre directo e 
indirecto, respectivamente, y los picos B y D a procesos de recombinación del excitón 
directo e indirecto ligados a centros de impurezas inherentes al material. Capozzi señaló 
también que la estructura de bandas del GaSe presenta el mínimo absoluto de la banda de
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conducción en el punto M de la zona de Brillouin hexagonal (Fig. 5.1) a unas pocas decenas 
de meV por debajo del mínimo relativo en el punto V, lo cual provoca que el excitón directo 
sea resonante con los estados en el mínimo del punto M. Ambos mínimos pueden acoplarse 
mediante procesos de dispersón por impurezas o fonones, que hace que las líneas de 
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Fig. 5.4 Espectros de fotoluminiscencia de muestras de GaSe dopado con N 0.5% medidas a diferentes 
temperaturas: (1) 32 K, (2) 33 K, (3) 36 K, (4) 39 K. En el añadido se muestra un gráfico de tipo Arrhenius 
de la intensidad de los picos de fotoluminiscencia
Los espectros de fotoluminiscencia en el GaSe dopado con N 0.5 % (Fig. 5.4) 
exhiben los picos etiquetados como A y B. Los picos C y D aparecen sin resolver en 
nuestros espectros, aunque la cola a bajas energías que en ellos se puede observar se 
corresponde con las energías dadas por este autor. Así pues, las características de los 
espectros de fotoluminiscencia confirman la calidad de las muestras de GaSe dopadas con N 
y sitúan al N como uno de los mejores agentes dopantes de tipo p en este material.
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El espectro de fotoluminiscencia en muestras de GaSe dopadas con Zn221 o Cd217 con  
la misma concentración de portadores a temperatura ambiente está dominado por bandas 
atribuidas a la recombinación por centros complejos, indicando que una gran proporción de 
aceptores se encuentra asociada con impurezas de tipo dador inherentes al material o 
inducidas por el proceso de dopado.
En el caso del GaSe dopado con N la situación es completamente diferente, lo que 
sugiere que el proceso de dopado con este elemento difiere del seguido por elementos de los 
grupos I y II. En el compuesto InSe estas mismas impurezas actúan como aceptores cuando 
sustituyen a átomos de In, en cambio, actúan como dadores cuando ocupan una posición  
intersticial.46,50,54,247 El pequeño grado de compensación existente en el GaSe dopado con N  
y la forma del espectro de fotoluminiscencia sugieren que el N no introduce impurezas 
dadoras en GaSe, debido, probablemente, a la alta electronegatividad del N, que provoca  
que la configuración substitucional, es decir, N en lugar de un átomo de Se, sea la más 
estable.
Finalmente, por lo que respecta a la dependencia con la temperatura de la señal de 
fotoluminiscencia, el espectro desaparece a temperaturas relativamente bajas, con una 
energía de activación de 50 meV, lo cual sugiere la posibilidad de que existan en GaSe 
dopado con N centros de recombinación no radiativos con una alta sección eficaz de captura 
a temperaturas superiores a 45 K.
5.3.2 GaSe dopado con estaño: Resultados y discusión.
El Sn se introdujo como elemento puro en la mezcla de GaSe durante el crecimiento, 
de modo que se obtuvieron varios lingotes con una concentración nominal de Sn ([Sn]) 
[Sn]=0.05, 0.1, 0.2 y 0.5 %. En los lingotes de GaSe:Sn se observa que solamente una 
pequeña parte del Sn permanece en el cristal de GaSe, mientras que el resto es segregado 
hacia el final del lingote, de una forma análoga al fenómeno que se produce en el InSe .248
Los valores típicos de la resistividad y de la concentración de portadores a 
temperatura ambiente, determinada por medidas de efecto Hall (Ec. 5.37), se muestran en la
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tabla 5.4, comparados con los valores dados por otros autores. Todas las muestras que 
hemos estudiado fueron de tipo p. Como se puede observar en la tabla 5.4, la concentración 
de huecos y su movilidad a temperatura ambiente aumentan con la cantidad de dopante 











0.05 2 .3 x l0 15 142 19.1
0 .1 4 .1 x l0 15 50 30.4 Este
P 0 . 2 1 .5 x l0 16 12 34.6 trabajo
0.5 4 .8 x l0 13 1.75xl04 7.4
0 .0 1 l.OxlO3 233
0.05 1.7xl07
5 1.25x109 225
0.05 1 .2 x l 0 12
0 .1 2 . 1x l 0 12 226
0.5 1 .6 x l 0 13
n 1 4x108 1.3x10® 227
4 6 x 10 8 2 x 10 8
Tabla 5.4 Sumario déla resistividad, concentración de portadores ( c 30o k )  y  movilidad a temperatura ambiente 
para diferentes muestras de GaSe dopado con Sn. Por comparación, hemos introducido los parámetros de 
transporte obtenidos por otros autores.
En la figura 5.5 y 5.6 se muestra la dependencia con la temperatura de la resistividad 
y de la concentración de huecos, respectivamente. La concentración de huecos presenta 
diferentes aspectos que merecen ser destacados:
(i) La concentración de huecos es del orden de 2 -3 x l0 16 cm '3 a una temperatura de 500 K 
para la mayoría de las muestras, con excepción de las muestras dopadas con [Sn]=0.1 %,
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para las que no se llegó a observar ningún efecto de saturación y la concentración de 
huecos alcanzaba valores superiores a 1017 cm'3 a altas temperaturas.
(ii) La concentración de huecos exhibe un comportamiento activado con diferentes energías 
de activación. Para las muestras dopadas con [Sn]=0.05 y 0.1 % la energía de activación 
es de 155 meV a temperaturas inferiores a 300 K. Para muestras dopadas con [Sn]=0.2% 
la energía de activación es 155 meV a temperaturas superiores a 210 K y 70 meV en el 
rango de temperaturas comprendido entre 210 y 65 K. Por debajo de esta temperatura la 
concentración de huecos tiende a un valor constante del orden de 7x10 13 cm'3. Para 
muestras dopadas con [Sn]=0.5 % la energía de activación de los huecos es de 310 meV 
a temperaturas inferiores a 400 K. Estas últimas muestras también exhiben los valores 
más bajos de la concentración de huecos (Tabla 5.4).
Estos hechos sugieren que en el GaSe dopado con Sn los huecos son generados por 
la ionización de diferentes niveles aceptores.
1 0 6
o [Sn]=0.05%  
□ [Sn]=0.1%
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Fig. 5.5 Dependencia con la temperatura de la resistividad de diferentes muestras de GaSe dopadas con Sn. 
La concentración de Sn correspondiente a cada muestra está indicada en la figura.
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Fig. 5.6 Dependencia con la temperatura de la concentración de huecos en diferentes muestras de GaSe 
dopadas con [Sn]=0.05 (O), 0.1 (□ ), 0.2 (A) y 0.5 % (V). Las líneas continuas y punteada corresponden a 
curvas de ajuste. Tanto los puntos experimentales como la curva de ajuste para la muestra dopada con 
[Sn]=0.2 % están referidas al eje de abcisas superior.
En el compuesto InSe, el Sn introduce impurezas dadoras con una energía del nivel 
dador muy cercana a la energía de ligadura del excitón.46,5051 Sin embargo, nuestros 
resultados y el de otros autores sugieren que el comportamiento que presenta en el GaSe es 
muy diferente. Por una lado, las muestras de GaSe tipo n dopadas con Sn presentan una
o 207 3^3
resistividad muy elevada, del orden de 10 Qcm, ’ ‘ y una energía de activación de la 
concentración de electrones del orden de 420 meV225 o 520 meV.227 Por otro lado, en el 
GaSe de tipo p dopado con Sn, se han observado diferentes valores de la energía de 
activación de la concentración de huecos.
Con el fin de analizar la naturaleza de los diferentes niveles aceptores que hemos 
observado en nuestros resultados, consideraremos un modelo de la dependencia con la 
temperatura de la concentración de huecos que tenga en cuenta la existencia de diferentes
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niveles aceptores parcialmente compensados (Ec. 5.11). Un primer ajuste de la Ec. 5.11 a la 
concentración de huecos medida muestra que la dependencia con la temperatura que 
presentan las muestras dopadas con [Sn]=0.05 y 0.1 % se puede explicar considerando 
únicamente dos niveles aceptores con energías de ionización Eai= 155 y Ea2=310 meV  
presentes en la misma concentración, lo que sugiere que, en un primer momento en el 
proceso de dopado, el Sn introduce centros doblemente aceptores (impurezas divalentes) en 
GaSe.
Como hemos comentado en la sección anterior, el tratamiento estadístico de las 
impurezas divalentes es formalmente diferente del que poseen dos impurezas monovalentes. 
Sin embargo, com o las energías de activación de ambos niveles difiere en una cantidad que 
es, incluso, de 5kBT a 500 K, podemos considerar estas impurezas como monovalentes con 



















0.05 2 .6 x l 0 17 2 .6 x l 0 17 2 .4 8 x l0 17
0 .1 6 .3 x l0 17 6 .3 x l0 17 5 .8 x l0 17 5.4xlO n
0 . 2 2 .7 x l0 16 2 .7 x l0 16 1 .7x l0 15 4 .0 7 x l0 15 4.0x10 15
0.5 5 .5 x l0 16 5 .5 x l0 16 2 .5 x l0 16
Tabla 5.5 Sumario de los valores de la concentración de las diferentes impurezas aceptoras y de las energías 
de ionización de los niveles correspondientes en muestras de GaSe dopadas con Sn obtenidas a través de un 
proceso de ajuste de la dependencia con la temperatura de la concentración de huecos y de su movilidad.
Como resultado del proceso de ajuste de la relación 5.13 a la dependencia con la 
temperatura de la concentración de huecos en las muestras dopadas con Sn, obtenemos las 
curvas continuas y punteada que se muestran en la figura 5.6, que reproducen 
satisfactoriamente el comportamiento experimental. Los parámetros de ajuste 
correspondientes se pueden ver en la tabla 5.5. El hecho de que, como se observa en la tabla
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5.5, exista una cantidad significativa de impurezas dadoras en todas las muestras y que en 
aquellas más dopadas la concentración de huecos sea relativamente baja sugiere que el Sn, 
como era de esperar, también introduce centros dadores en GaSe. Por último, hay que 
comentar que para reproducir el comportamiento experimental de la concentración de 
huecos a baja temperatura en las muestras dopadas con [Sn]=0.2 % ha sido necesario 
considerar la existencia de impurezas aceptoras hidrogenoides.
Si consideramos el posible origen de estas impurezas, parece razonable suponer que 
la configuración del Sn como impureza dadora en GaSe sea en una posición substitucional, 
en lugar de un átomo de Ga (Fig. 5.7(a)). El hecho de que este centro no se comporte como 
un dador hidrogenoide en el GaSe, al contrario de lo que sucede en el compuesto InSe,46'50,51 
puede explicarse mediante la diferencias existentes en la estructura de la banda de 








Fig. 5.7 (a) Configuración propuesta para el Sn actuando como impureza dadora en GaSe. En esta 
configuración el átomo de Sn substituye a un catión, (b) Configuración atómica del Sn en GaSe en la que 
substituye a dos cationes. En esta configuración el Sn actuaría como un aceptor doble en GaSe. (c) Vista 
esquemática de la configuración propuesta para el Sn actuando como un doble aceptor en GaSe. El Sn se 
encuentra en una posición octaédrica en la intercapa ligado a una vacante de Ga cercana.
<
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Por lo que respecta a la estructura de la banda de conducción en el InSe, es 
importante señalar que, por un lado, el mínimo se encuentra en el punto Z de la zona de 
Brillouin romboédrica (Fig. 1.5) y posee un valor relativamente pequeño de la masa 
efectiva .25 Por tanto, los niveles de impureza relativos a este mínimo serán dadores 
hidrogenoides. Por otro lado, en el punto L existen tres mínimos equivalentes con un 
elevado valor de la masa efectiva situados aproximadamente 300 meV por encima del 
mínimo absoluto . 19,25 Los niveles de impureza relativos a estos mínimos equivalentes son 
dadores profundos, pero com o son resonantes a presión ambiente, no afectan a las 
propiedades de transporte de este material. Sin embargo, esta situación cambia cuando 
sometemos el material a altas presiones. En estas condiciones, los mínimos en el punto L 
sufren un desplazamiento hacia energías más bajas y las impurezas dadoras correspondientes 
entran en la banda prohibida, capturando electrones conforme se van aproximando al nivel 
de Fermi.60
La estructura de la banda de conducción del compuesto GaSe es similar a la del InSe 
bajo presión. El mínimo absoluto en el punto V, con un valor pequeño de la masa efectiva, 
está tan solo unos pocos meV por debajo de los mínimos equivalentes en el punto M , que 
poseen un valor de la masa efectiva mayor. 17 El nivel dador relacionado con el mínimo en el 
punto r  es hidrogenoide, con una energía de ionización próxima a la energía de enlace del 
excitón ,209 pero los niveles dadores relacionados con los mínimos en el punto M son 
profundos y situados en la banda prohibida, por lo que atraparán electrones e impedirán la 
observación por medidas de transporte de los dadores hidrogenoides asociados al mínimo T  
en el GaSe. Este modelo explicaría por qué todos los intentos de preparar muestras de GaSe 
tipo n con una resistividad pequeña han sido infructuosos.
Con respecto a la configuración del Sn como impureza aceptora en GaSe, hemos de 
señalar, en primer lugar, que otras impurezas del grupo IV, como el Pb, ya han demostrado 
su papel com o impurezas aceptoras en InSe .54 En este caso, la configuración propuesta 
consistía en un átomo de Pb substituyendo a dos átomos de In, lo que confería a esta 
impureza un carácter electrónico divalente con una estructura local similar a la de los 
compuestos Pbl2 o SnSe2 (Fig. 5.7(b ) ) . 249,250 D e hecho, en estos compuestos los aniones se 
encuentran en una configuración octaédrica alrededor del catión, lo que sugiere otro modelo
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para el GaSe, puesto que en dicho compuesto existe una posición intersticial en la cual, los 
átomos de Se se encuentran en distribuidos de forma cuasi-octaédrica (Fig. 7.7(c)). En este 
punto, cabe señalar que en ambos compuestos, SnSe2 y GaSe, el lado de dicho octaedro 
corresponde con el parámetro a de la celdilla unidad hexagonal, cuyos valores son cercanos 
entre sí (3.810 y 3.755 A en SnSe2 y GaSe, respectivamente).
Puesto que longitud del enlace covalente Sn-Se (2.57 Á) es un 6  % más largo que el 
enlace covalente Ga-Se (2.42 Á), la configuración substitucional del Sn puede resultar 
inestable (Fig. 5.7(b)), en comparación con la configuración intersticial octaédrica asociada 
una vacante de Ga (Fig. 5.7(c)). La configuración electrónica del Sn en SnSe2 es sp3d2.250 
Esta configuración, en la estructura del GaSe, requeriría un aumento de la densidad 
electrónica en la región de la intercapa cercana al átomo de Sn. Además, el átomo intersticial 
de Sn está asociado a una vacante de Ga, que posee un carácter aceptor. Así pues, en su 
conjunto, el centro completo se comportaría com o una impureza aceptora divalente.
En resumen, el Sn puede adoptar en el GaSe dos posibles configuraciones: com o  
dador y como aceptor doble. La compensación que existe en el compuesto podría explicar el 
comportamiento electrónico del material en función del dopado. A ciertos niveles de 
compensación puede aparecer un efecto de emparejamiento entre una impureza dadora y un 
aceptor doble, en el que el electrón del dador se transferiría al aceptor y la interacción 
electrostática entre el dador ionizado y el segundo hueco del aceptor provocaría que la 
energía de ionización de este estado fuera muy pequeña. Este hecho explicaría la existencia 
de niveles aceptores con energías de ionización inferiores a las del aceptor hidrogenoide 
ideal. A  más altos niveles de compensación, cuando la concentración de Sn es muy elevada, 
los electrones provenientes de los dadores ocuparían la mayoría de los estados aceptores, 
comenzando por aquellos con una energía de ionización menor. Por lo tanto, los huecos en 
la banda de valencia solo se podrían generar por la excitación de los estados más profundos 
de los aceptores dobles no emparejados con impurezas dadoras.
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5.4 Dependencia de la movilidad de los huecos en el GaSe 
con la temperatura.
5.4.1 Resultados.
En la figura 5.8 mostramos la dependencia de la movilidad de los huecos con la 
temperatura medida en muestras dopadas con N 0.5%. Dicha dependencia se puede expresar 
en la forma TY en un intervalo dado de temperatura. En estas muestras, la movilidad cambia 
con la temperatura como T' 18 en el rango de temperaturas comprendido entre 150 y 300 K,
1 0 0 1000
T(K)
Fig. 5.8 Dependencia con la temperatura de la movilidad de los huecos en muestras de GaSe dopado con N 
0.5 % (A ,V,0,D). La curva punteada corresponde a movilidad de arrastre de los huecos limitada por 
impurezas ionizadas y fonones homopolares con g2=0.25. Curvas 1, 2 y 3 son las contribuciones a la 
movilidad de los mecanismos de dispersión por impurezas ionizadas, fonones LO polares con a p=0.541 y 




mientras que en el rango comprendido entre 400 y 700 K cambia como T 1'05. Esta 
dependencia sugiere que los mecanismos de dispersión por fonones predominan frente a los 
mecanismos de dispersión por impurezas, incluso hasta temperaturas inferiores a 100 K. 
Este resultado, junto con el alto valor de la movilidad de los huecos a temperatura ambiente, 
confirma la calidad que presentan estas muestras (Tablas 5.1, 5.4 y 5.6).
En la figura 5.9 mostramos la dependencia con la temperatura de muestras de GaSe 
dopadas con Sn en diferentes proporciones. Merece una especial mención el hecho de que 
los valores más altos de la movilidad se obtienen para muestras dopadas con [Sn]=0.2%  
(Tabla 5.6), las cuales, también poseen el mayor rango de temperaturas en el que los 
mecanismos de dispersión por fonones son los predominantes.
A  temperaturas inferiores a Tmax (Tabla 5.6), los mecanismos de dispersión por 
impurezas comienzan a ser los dominantes. En las muestras en las que conseguimos medir la 
movilidad en un rango de temperaturas lo suficientemente amplio por debajo de Tmax, el 
exponente de su dependencia con la temperatura (tabla 5.6) era superior al que cabría 
esperar para mecanismos de dispersión por impurezas (y=3/2).









T <T max T >T max
N 0.5 37 - 1 .8
Sn
0.05 19.1 19.5 290 1.1 -0.7
0 .1 30.4 6 6 145 1.2 -1.05
0 . 2 34.6 310 90 2 . 8 - 1 .8
0.5 7.4 12 485 5.8 -0.7
Tabla 5.6 Sumario de la movilidad medida a temperatura ambiente en muestras dopadas con N y con Sn en 
diferentes proporciones. El valor máximo de la movilidad alcanzado y la temperatura correspondiente (Tmax) 
se muestran en la columna 4 y 5, respectivamente. El exponente de la dependencia con la temperatura de la 
movilidad (y) se muestra en las columnas 6 y 7 para temperaturas anteriores y posteriores al máximo de 
movilidad, respectivamente.
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Fig. 5.9 Dependencia con la temperatura de la movilidad de los huecos en muestras dopadas con 
[Sn]=0.05% (O), 0,1% (□ ), 0.2% (A), 0.5% (V). Curvas Cl, C2, C3 y C4 corresponden a la movilidad 
calculada para cada una de las curvas experimentales mencionadas, respectivamente. Curva C21 corresponde 
a un segundo proceso de cálculo para la curva C2 considerando una disminución de centros de dispersión 
efectivos de impurezas ionizadas.
5.4.2 Discusión.
La dependencia de la movilidad de los huecos con la temperatura sigue la tendencia 
mostrada en los resultados previamente publicados.212,223,241 En nuestras experiencias hemos 
logrado extender el rango de temperaturas de medida de la movilidad hasta 700 K, por lo 
que decidimos chequear el modelo de dispersión de portadores por fonones homopolares de 
Fivaz-Schmid (Ec. 5.34 ) . 223,245 Estos autores explicaron la dependencia con la temperatura 
de la movilidad de los huecos en el GaSe mediante dicho mecanismo, en el rango de 
temperaturas en el que la dispersión por fonones es predominante, y que el fonón 
responsable de la dispersión era el fonón A f, de valor Ehp=16.7 meV,24^  deduciendo, para la
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constante de acoplo hueco-fonón homopolar un valor de g2=0.25. El resultado de este 
cálculo se muestra en la figura 5.8 (línea punteada). Esta curva reproduce los resultados 
experimentales para temperaturas inferiores a 450 K. A temperaturas superiores, la 
movilidad calculada varía como T'3/2, en contraposición a la dependencia de T 105 que se 
observa experimentalmente. Este hecho sugiere que debemos tener en cuenta otros 
mecanismos de dispersión por fonones.
Los posibles candidatos que poseen una dependencia compatible con los resultados 
obtenidos son los mecanismos de dispersión por fonones LA (Ec. 5.33) y por fonones 
polares LO (Ec. 5.35).
A  partir del modelo de Bardeen-Shockley244 para la dispersión por fonones LA  
podemos estimar la contribución relativa de este mecanismo a la dispersión de los huecos en 
el GaSe. Si consideramos el valor de la constante del potencial de deformación por fonones 
acústicos determinado por Schlüter (eüt=3.2 eV ) . 17 y del módulo elástico del GaSe 
(c i i= 1.05x10*1 Pa) , 251 encontramos que la movilidad de los huecos a temperatura ambiente 
es del orden de 103 cm2/Vs, que es unas 30 veces superior al valor que se obtiene 
experimentalmente, lo cual indica que la contribución de este mecanismo es despreciable.
En cuanto al mecanismo de dispersión por fonones polares LO, la constante de 
Frolich puede calcularse, para el fonón LO polar de energía Ep=31.5 meV, ' a partir de los 
valores de los parámetros involucrados que se citan en la literatura,32 obteniendo para cada 
una de las direcciones de simetría en el compuesto GaSe unos valores de a pi=0.741 y 
a p//=0 . 1 1 1 , que reflejan el carácter anisótropo que el compuesto presenta.
En esta situación, la constante de Fróhlich no se puede identificar con ninguna de las 
calculadas para cada una de las direcciones de simetría del cristal. Si consideramos que la 
dependencia angular de la constante de Fróhlich proviene de la constante dieléctrica, 
podemos considerar una constante de Fróhlich efectiva como
2 a ,  + a  „
« „ =  ' 3 ....  . (5 .38)
que nos da un valor de ocp=0.531 para el compuesto GaSe.
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Si tenemos en cuenta el valor de la constante de Fróhlich obtenido para el fonón 
polar de 31.5 meV, el valor de la movilidad de los huecos limitada por este mecanismo a 
temperatura ambiente resulta 107 cm2/Vs, que implica que este mecanismo debe ser tenido 
en cuenta en la determinación de la movilidad de los huecos.
En cualquier caso, la dispersión por fonones polares LO no explica por si solo la 
dependencia con la temperatura de la movilidad de los huecos en el GaSe, por lo que otros 
mecanismos deben ser tenidos en cuenta. En este sentido, incluiremos los mecanismos de 
dispersión por impurezas (ionizadas y neutras) y por fonones, ya descritos en la sección  
anterior, en el cálculo de la movilidad de los huecos en el GaSe, que llevaremos a cabo 
mediante un proceso iterativo.
En la contribución a la movilidad proveniente de la dispersión por impurezas hemos 
de distinguir el caso en que las impurezas sean monovalentes, com o ocurre para las 
impurezas introducidas por el N (Ecs. 5.28 y 5.31), del caso en que las impurezas 
introducidas sean divalentes, como ocurre en el dopado con Sn (Ecs. 5 .29 y 5.32). En 
cualquiera de ellos, las concentraciones de impurezas correspondientes vendrán 
determinadas por los obtenidos del análisis de la concentración de portadores (Tablas 5.3 y 
5.5).
A sí pues, teniendo en cuenta estas consideraciones, el único parámetro de ajuste es la 
constante de acoplo hueco-fonón homopolar. A partir del proceso de cálculo y utilizando un 
valor de dicha constante de acoplo de g2= 0 .161 obtenemos la dependencia de la movilidad 
con la temperatura que se representa en la curva 4 de la figura 5.8, que reproduce 
satisfactoriamente los resultados experimentales. En la figura 5.8 mostramos también la 
contribución de cada mecanismo de dispersión a la movilidad de los huecos en el GaSe 
(Curvas 1,2 y 3).
Hemos llevado a cabo un proceso de cálculo idéntico con el fin de interpretar el 
comportamiento de la movilidad en el GaSe dopado con Sn, que nos ha permitido obtener 
las curvas C1-C4 de la figura 5.9. Estas curvas reproducen satisfactoriamente la dependencia 
de la movilidad con la temperatura en las muestras menos dopadas (Curva C l)  y en las 
muestras más dopadas en el rango de temperaturas en el que los huecos son dispersados, 
mayoritariamente, por fonones (Curvas C2, C3 y C4). Sin embargo, no logramos reproducir
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el comportamiento anómalo de la movilidad de los huecos en el rango de temperaturas en el 
que la dispersión por impurezas es predominante, lo cual, es especialmente cierto para las 
muestras más dopadas ([Sn]=0.5% ), en las que la movilidad disminuye con la temperatura 
de una forma muy abrupta.
Como se observa en la tabla 5.6 este comportamiento anómalos se traduce en un 
aumento de la movilidad de los huecos al aumentar la concentración de Sn en el GaSe. Un 
efecto similar fue observado en muestras de ZnSe sin dopar253 y en CdS y CdTe de tipo n.254 
Este efecto fue explicado a través de un proceso de emparejamiento de impurezas aceptoras 
y dadoras, que reduce la concentración efectiva de impurezas ionizadas debido a la 
formación de complejos de impurezas, con sección eficaz de dispersión menor. Este efecto  
explicaría el comportamiento de la movilidad de los huecos en las muestras dopadas con  
[Sn]=0.1% , que es tres veces mayor que la movilidad calculada (Curva C2). En este caso, 
una reducción de la concentración efectiva de impurezas ionizadas en un cantidad 2N P¡ 
(Tabla 5.5) nos permite reproducir la dependencia de la movilidad con la temperatura para 
estas muestras (Curva C2’).
Conforme aumenta la proporción de Sn en el GaSe, aumenta la formación de 
complejos de impurezas aceptoras-dadoras, cuya influencia en la limitación de la movilidad 
de los huecos empieza a manifestarse en las muestras dopadas con [Sn]=0.2% (Fig. 5.9). Se 
han llevado a cabo intentos de obtener una expresión para el tiempo de relajación 
correspondiente a mecanismos de dispersión por impurezas complejas suponiendo que estas
2Cí ( 257 258
se comportan com o dipolos ' ‘ ' o como impurezas correlacionadas exponencialmente. * ’
En ambos m odelos, se predice un aumento de la movilidad de los portadores al aumentar la 
concentración de impurezas atribuido a un proceso de emparejamiento. Sin embargo, la 
movilidad de los portadores varía con la temperatura como T l/2 en el primer modelo y com o  
T 3/2 en el segundo, que es, en ambos casos, una variación mucho más suave que la observada 
en nuestras experiencias (Tabla 5.6). En las muestras dopadas con [Sn]=0.5%, la movilidad 
de los huecos parece llegar a poseer un comportamiento activado incluso a temperaturas 
relativamente altas, con una energía de activación de 50 meV a bajas temperaturas. De
o
hecho, el recorrido libre medio de los huecos a baja temperatura sería del orden de 0.2 A, 
que implica que los huecos están muy localizados y que, por tanto, la aproximación del
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tiempo de relajación deja de ser válida. En cuyo caso, el transporte de los huecos en el GaSe 
a esas temperaturas se llevaría a cabo mediante un mecanismo de saltos entre sitios de 
impureza (Hoppiiix process).
5.5 Caracterización superficial de los substratos.
5.5.1 Introducción.
Com o hemos discutido en el análisis de las propiedades de transporte, el proceso de 
dopado del GaSe con N y Sn permite disponer de substratos que poseen cualidades idóneas 
para la preparación de dispositivos InSe/GaSe, debido a la baja resistividad que estos
substratos presentan.
Para la preparación de dispositivos InSe/GaSe es necesario tener substratos, que 
además de ser poco resistivos, posean una superficie limpia de impurezas y no oxidada, 
puesto que la contaminación de la superficie del substrato condiciona las características de la
heterounión capa/substrato.
En este apartado analizaremos la superficie de los substratos de GaSe mediante 
espectroscopia de fotoelectrones, tanto por UPS como XPS, con el fin de establecer las 
condiciones en las que se han realizado los diferentes procesos de deposición.
5.5.2 Análisis estructural de los substratos de GaSe.
En la figura 5.10 mostramos un espectro de XPS característico de uno de los 
substratos de GaSe utilizados en la deposición de capas de InSe, en donde podem os 
identificar los diferentes picos correspondientes a niveles profundos del material, aparte de
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Fig. 5.10 Espectro de XPS (MgK«=1253 eV) de una muestra de GaSe dopada con N 0.5% medida después 
de un proceso de annealing a 380°C durante 45 min. En la figura identificamos los picos más significativos 
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Fig. 5.11 Espectros de XPS en la región correspondiente al pico (a) Oís y (b) C ls obtenidos de substratos de 
GaSe no dopado y dopado con N (0.5%) y con Sn (0.2%).
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aquellos correspondientes a procesos Auger. Además, hemos señalado la posición que 
correspondería a los picos provenientes de los niveles atómicos ls  del O y C, si estuvieran 
presentes estos elem entos en la superficie de los substratos.
Estos elementos son los contaminantes más comunes que se pueden encontrar en la 
superficie de las muestras. 185 En la figura 5.11 mostramos en detalle la zona energética 
correspondiente a los niveles ls  del C y O del espectro de XPS de varios substratos de GaSe 
sin dopar y dopados con N  y Sn. Los espectros que mostramos en esta figura (líneas 
continuas) se obtienen de substratos que han sido sometidos a un proceso de annealing de 
380°C durante 45 min. Con el fin de mostrar los efectos que producen este proceso  
incluimos en la figura los espectros de XPS que corresponden a la muestra de GaSe sin 
dopar (líneas discontinuas) que obtuvimos con anterioridad al proceso de annealing.
Como se puede observar en dichas figuras, ambos elementos son prácticamente 
eliminados de la superficie de las muestras al efectuar el proceso de annealing, En este 
punto habría que señalar que el tiempo de permanencia y de manejo de los substratos antes 
de ser sometidos a este proceso es contraproducente para la calidad de los substratos, 
puesto que aquellos que no eran introducidos en la cámara inmediatamente después de su 
preparación sufrían una oxidación excesiva de la superficie que no podía ser eliminada con 
procesos de annealing más largos.
En la figura 5.12 mostramos el espectro de UPS (Hel) de varios substratos de GaSe 
utilizados en este trabajo para la deposición de capas de InSe. Las curvas que mostramos en 
dicha figura son características de todos los substratos cuya superficie analizamos por 
fotoemisión. En la tabla 5.7 mostramos los valores típicos que obtenemos para la posición  
de la banda de valencia respecto el nivel de Fermi y de la función de trabajo en diferentes 
substratos. Debido a que hemos podido determinar la posición de la banda de valencia 
respecto al nivel de Fermi, en el mejor de los casos, con un error de 0.05 eV, el valor de la 
concentración de portadores que se puede obtener de esta forma (Ec. 5.6) varía incluso en 
un orden de magnitud de una muestra a otra. En cualquier caso, el comportamiento de los 
espectros de fotoemisión es coherente con los resultados obtenidos de las medidas de 
transporte en el GaSe.
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El valor de la función de trabajo que se obtiene de estas medidas coincide con el que 
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Fig. 5.12 Espectros de UPS característicos de cada uno de los diferentes substratos de GaSe que hemos 
utilizado para la deposición de las capas de InSe. Las curvas a, b y c corresponden a substratos de GaSe no 
dopado, dopado con N 0.5% y con Sn 0.2 %, respectivamente. En la figura interna detallamos dichos 
espectros en la zona correspondiente al borde de la banda de valencia.
G aSe G aS e :N  0 .5 % G a S e iS n  0 .2 %
E bvm -E f (e V ) 0 . 6 0 . 3 0 . 2
^sub (c V ) 5 .1 5 .1 5 . 2
Tabla 5.7 Valores típicos de la función de trabajo y de la posición de la banda de valencia referida al nivel de
Fermi en diferentes substratos de GaSe
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6. Estructura y morfología de las 
capas de InSe.
6.1 Introducción.
En este capítulo analizaremos las propiedades estructurales y morfológicas que 
poseen las capas delgadas de InSe preparadas por epitaxia van der Waals, mediante las 
técnicas de análisis que hemos presentado en el capítulo 4. El estudio de estas propiedades 
nos permitirá determinar la estructura cristalina y electrónica de las capas preparadas y 
analizar la naturaleza de los defectos que puedan poseer, con el fin de determinar la 
influencia que tiene la estructura de la propia capa sobre sus propiedades ópticas, eléctricas 
y fotovoltaicas.
Hemos llevado a cabo este estudio sobre las capas depositadas, tanto a partir de una 
fuente de InSe, com o a partir de dos fuentes (In y Se). En ambos casos fue llevado a cabo 
un proceso previo de optimización de las condiciones de crecimiento, con el fin de minimizar 
la presencia de fases ajenas al InSe, tal y como se ha descrito en el capítulo 4 . 185
Comenzaremos este estudio con el análisis de las características estructurales que 
presentan las capas preparadas a partir de una fuente de InSe, prosiguiendo con una 
descripción similar para las capas preparadas a partir de dos fuentes. En este punto
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compararemos las propiedades que presentan las capas preparadas por ambos métodos, 
estableciendo las diferencias más significativas. Finalizaremos este estudio con la descripción 
morfológica de las capas depositadas y la relación existente con las propiedades 
estructurales que presentan.
6.2 Propiedades estructurales de las capas de InSe.
6.2.1 Capas de InSe preparadas a partir de una fuente.
6.2.1.1 Análisis por fotoemisión.
Con el fin de comparar nuestros resultados con los que resultan del material 
monocristalino, mostramos en la figura 6.1 él espectro de UPS con radiación H el { t ico=2 \ .2  
eV) de una muestra de InSe cortada en vacío, de modo que la superficie de la muestra está 
orientada en la dirección del plano de las capas. Como se puede observar en la figura, a una 
energía de -0 .8  eV  con respecto al nivel de Fermi comienza una estructura de picos 
correspondiente a la densidad de estados de la banda de valencia en el InSe, cuya asignación 
electrónica se presenta en la figura. El pico situado en torno a 13.6 eV corresponde a un 
proceso de emisión de electrones secundarios a partir de la transición típica de los electrones 
dispersados a un estado final definido. A energías superiores el fondo de electrones 
secundarios presenta la energía de corte característica, que nos permite determinar un valor 
de la función de trabajo de <j)sc=4.8 eV.
En la figura 6.2 mostramos los espectros de fotoemisión (UPS) obtenidos de capas 
preparadas en diferentes procesos de crecimiento a partir de una fuente de InSe. El grosor 
de estas capas está indicado en la figura. Para favorecer la comparación directa de los 
espectros obtenidos, hemos incluido los espectros de fotoemisión obtenidos de una muestra 
de InSe cortada en vacío y del substrato de GaSe cortado en aire y sometido a un proceso
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Fig. 6.1 Espectro obtenido por UPS con radiación He I de una muestra de InSe cortada en vacío (vcl).
de annealing a 430°C. Los espectros tomados bajo iluminación con una lámpara halógena 
de tungsteno, de 70 mW/cm2 de potencia, muestran un fotovoltaje superficial de 0.12-0.15  
eV, como resultado de una recuperación parcial de la curvatura de las bandas que se 
produce en la región de agotamiento de la interfase InSe/GaSe, que toma un valor en torno a 
0.3-0.4 e V 131
Como se puede observar en la figura 6.2, los espectros de fotoemisión de la capa por 
excitación con Hel y H ell son muy similares a los correspondientes espectros de una 
muestra monocristalina de InSe. La línea correspondiente al nivel In4d en el espectro de 
H ell (Fig. 6.2(b)) aparece como un doblete, con sus dos componentes separadas, lo que es 
una señal de la calidad que poseen estas capas. Por otro lado, la definición que muestran los 
picos que aparecen en estos espectros es un indicativo de que la presencia de fases distintas 
al InSe aparece minimizada, por debajo del rango de detección en fotoemisión. Sin embargo, 
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Fig. 6.2 (a) Espectros Hel de la banda de valencia de capas de InSe de diferentes grosores. Los espectros en 
línea discontinua corresponden a aquellos tomados bajo iluminación con una lámpara halógena, (b) 
Espectros de fotoemisión correspondientes al doblete In4d y al nivel Ga3d medidos por excitación Hell en 
las mismas muestras. Los espectros superior e inferior en ambas figuras (líneas punteadas) corresponden a 
los espectros tomados en un muestra de InSe monocristalino cortada en vacío y en un substrato de GaSe, 
respectivamente.
y como se puede observar claramente en la posición de la línea correspondiente al nivel 
In4d, que se muestra en la figura 6.3. La distancia desde la banda de valencia al nivel de 
Fermi aumenta desde unos 700 meV en las muestras más delgadas a unos 900 meV en las 
más gruesas, lo que indica que estas últimas tienen un carácter más n, es decir, con una 
mayor concentración de electrones libres.
La capas preparadas a partir de una fuente de InSe presentan un comportamiento 
muy marcado de tipo n que es todavía muy elevado para el uso de las capas de InSe como 
material absorbente en dispositivos n-i-p. El origen de este dopado puede atribuirse a la
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Fig. 6.3 Posición energética del nivel In4d medido por excitación Hell en las capas de InSe depositadas a 
partir de una fuente de InSe. En particular, hemos escogido como posición la del pico menos profundo del 
doblete In4d. Incluimos también la posición media de dicho pico observada en muestras de InSe no dopado 
monocristalino.
existencia de In metálico en pequeñas cantidades, tal y como sugiere la presencia en las 
muestras más gruesas de una emisión adicional del nivel In4d a 16.8 eV (Fig. 6.2(b)), la 
cual, se atribuye al In metálico. La intensidad de esta línea aumenta ligeramente conforme 
aumenta el grosor de la capa. En particular, la capa de InSe de 2400 A de espesor es la que 
presenta una mayor intensidad del pico de In metálico, y por tanto, una menor calidad 
cristalina, tal y como se deduce del análisis de los espectros de fotoemisión (Fig. 6.2(a)).
En la figura 6.4(a) mostramos el espectro de fotoemisión de XPS obtenido por 
excitación con la línea MgKa=1253 eV. En esta figura hemos identificado los picos de 
fotoemisión correspondientes a los niveles atómicos del In y del Se. Superpuesto a este 
espectro, se puede observar la señal correspondiente a procesos Auger. En las figuras 6.4(b) 
y (d) mostramos en detalle el espectro de XPS en la zona correspondiente a los niveles más 
superficiales de estos elementos (In4d y Se3d). En las medidas realizadas en UPS, los 
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Fig. 6.4 (a) Espectro de XPS MgK« de una muestra de InSe de 2400 Á de espesor. En la figura señalamos 
los picos correspondientes a los niveles atómicos del In y Se. También hemos señalado algunos de los picos 
correspondientes a procesos Auger. (b) y (c) Detalle del espectro de XPS en la región correspondiente al 
nivel In4d (b) y Se3d (c). (d) Intensidad relativa entre los picos correspondientes a los niveles Se3d y In4d 
que mostramos en las dos figuras anteriores. Las barras de error alrededor del valor correspondiente al InSe 
monocristalino ilustran la precisión de la determinación (alrededor del 5%)
no es este el caso en las medidas realizadas por XPS, debido a que la anchura espectral de la 
línea de excitación es del orden de la separación de los picos que componen el doblete.
Podemos obtener información adicional acerca de la composición atómica de las 
capas mediante el análisis de sus espectros de XPS. A partir de la intensidad de las líneas de 
emisión correspondientes a los niveles In4d y Se3d podemos estimar su composición 
estequiométrica, tal y como se muestra en la figura 6.4(d) en comparación con la que se 
obtiene de una muestra monocristalina. De los resultados de este análisis, junto con los 
resultados obtenidos por UPS, podemos concluir que existe un ligero exceso de Se en las 
muestras más delgadas, que se reduce cuando el grosor de la capa aumenta hasta alcanzar 
valores típicos correspondientes al InSe monocristalino. El aumento de la proporción de In
143
Capítulo 6
en las muestras más gruesas puede ser atribuido a una disminución de la cristalización de las 
capas, la cual provocaría el crecimiento de capas no estequiométricas que contuvieran, por 
ejemplo, In metálico.
6.2.1.2 Análisis por difracción de rayos X.
En la figura 6.5 mostramos los espectros de difracción de rayos X de las muestras de 
InSe depositadas sobre GaSe a partir de una fuente de InSe. Todas las curvas están 
normalizadas a la intensidad del pico correspondiente al GaSe(004). En los espectros 
aparecen picos de difracción que son ajenos a la capa depositada y al substrato (Fig. 3.5). El 
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Fig. 6.5 Espectros de difracción de rayos X de las capas de InSe preparadas a partir de una fuente. En la 
figura se muestra la asignación de los picos encontrados. Los picos correspondientes al substrato están 
también indicados (*).
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Fig. 6.6 Intensidad correspondiente a los picos de difracción de rayos X más característicos de las capas de 
InSe preparadas.
otras fases de In-Se, en concreto, estos picos corresponden a pequeñas contribuciones de In 
metálico y In6Se7. La presencia de estas fases explicaría la evolución de la estequiometría y 
del dopado de las capas. En la figura 6 . 6  mostrarnos la dependencia con el espesor de las 
capas de la intensidad de los picos más notables observados en los espectros de difracción. 
El carácter intrínseco observado en las capas más delgadas se puede explicar por la 
presencia de una pequeña cantidad de fases de In-Se ricas en Se, tales como InóSe?. Como 
sugerían las medidas de fotoemisión, el dopado de tipo n de las capas se debe a la presencia 
del In metálico, pero el efecto del aumento del dopado con el grosor viene acompañado de 
una disminución de la proporción de las fases ricas en Se, debido, probablemente, a procesos 
de reevaporación de Se, tal y como ocurre en las capas de InSe preparadas por otros 
métodos.72,74,79,80’82 La disminución de la cristalización en la muestra más gruesa provoca un 
aumento de la presencia de fases distintas al InSe.
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6.2.1.3 Análisis por difracción de electrones de baja energía.
La calidad cristalina de las capas de InSe se pone en evidencia en los espectros de 
difracción de electrones (LEED) que se muestran en la figura 6.7. En esta figura 
comparamos el espectro de LEED de una capa de InSe de 1800 Á de grosor (Fig. 6.7(a)) 
con el obtenido para una muestra de InSe monocristalino (Fig. 6.7(b)). Ambos espectros 
muestran máximos de difracción bien definidos distribuidos de forma hexagonal sobre un 
fondo levemente difuso. La calidad de los espectros de difracción obtenidos en las capas son 
comparables al que se obtiene en InSe monocristalino. Sin embargo, un análisis más 
detallado de la intensidad de los máximos de difracción permite concluir que la simetría de 
orden tres que se aprecia en los espectros de InSe monocristalino (Fig. 6.7(b)) deriva en 
espectros con simetría de orden seis en las capas delgadas (Fig. 6.7(a)), lo que indica que los 
granos de InSe que componen las capas están orientados con respecto al eje c del substrato 
siguiendo la ordenación hexagonal del substrato, pero que entre ellos no existe una 
reordenación azimutal preferente.
■ .
Fig. 6.7 Patrón de difracción de electrones (LEED) correspondiente a: (a) una capa de InSe de 1800 Á de 
grosor depositada sobre GaSe monocristalino (Ecin= 58 eV). (b) una muestra de InSe monocristalino cortada 
en vacío (Ecin= 67 eV).
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6.2.2 Capas de InSe preparadas a partir de dos fuentes.
Las capas delgadas de InSe preparadas mediante el uso de una sola fuente Knudsen 
muestran un carácter general de tipo n, con una posición nivel de Fermi en torno a 0.2 eV  
más alejada de la banda de valencia que la que presenta el InSe monocristalino. La presencia 
de In metálico en dichas capas, junto con otras fases levemente ricas en Se sugiere que un 
mayor control del proceso de deposición del material reduciría la dispersión que se observa 
en la estequiometría de las capas depositadas y permitiría compensar los fenómenos de 
reevaporación del Se. Un mayor control de las condiciones de evaporación se consigue si 
modificamos el sistema de crecimiento, de modo que podemos variar la composición del gas 
que se evapora de las fuentes. Con este fin, se ha optado por el uso de dos fuentes 
independientes de tipo Knudsen, conteniendo, cada una de ellas, In y Se.
6.2.2.1 Análisis por fotoemisión.
Una vez que el proceso de optimización correspondiente nos ha permitido identificar 
las condiciones necesarias para un crecimiento de calidad, tal y como hemos descrito en el 
capítulo 4 y se detalla en la ref. 1 8 5 ,  hemos preparado capas delgadas de InSe en dichas 
condiciones (TS=360°C y R Se/in = 1 .5 ) .  Como muestra del proceso de optimización efectuado, 
en la figura 6 .8 (a) mostramos los espectros de fotoemisión UPS (Hel) obtenidos de capas de 
3100 Á  de espesor preparadas a partir de dos fuentes variando la composición del gas de In 
y Se evaporado. La temperatura del substrato es de Ts=360 °C. Como se puede observar en 
esta figura, las capas preparadas con un valor de RSe/iii<L6  presentan una estructura de la 
banda de valencia claramente definida, similar a la que presenta el InSe monocristalino (línea 
punteada en esta figura). En cambio, para capas preparadas con un parámetro R s e/in mayor, 
la estructura de la banda de valencia presenta una menor definición, lo cual es característico 
del compuesto In2Se3 .185
En la figura 6 .8 (b) mostramos los espectros de fotoemisión H el obtenidos de capas 
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Fig. 6.8 (a) Espectros de fotoemisión obtenidos por excitación Hel de diferentes capas delgadas de InSe 
preparadas a partir de dos fuentes: (a) Variando la proporción de Se/In en gas evaporado y con un espesor 
nominal de 3000 Á. (b) Variando su espesor y en condiciones óptimas de crecimiento, correspondientes a 
TS=360°C y Rse/in=l-5. Por comparación hemos introducido los espectros Hel de una muestra de InSe 
monocristalina (líneas punteadas).
la figura, la utilización de dos fuentes de In y Se nos permite preparar capas de un grosor, 
como mínimo, tres veces mayor que el de las capas preparadas a partir de una fuente con 
una definición similar de los picos de fotoemisión correspondientes a la banda de valencia. 
Las capas preparadas de esta forma resultan ser más intrínsecas que las muestras preparadas 
a partir de una fuente y que las muestras preparadas a partir de dos fuentes con una 
proporción nominal del gas Se/In (R se/in) relativamente baja (Fig. 6 .8 (a)), con una posición 
del nivel de Fermi en torno a 0.5 eV con respecto a la banda de valencia. Los espectros 
correspondientes a capas con un grosor aproximado a 1 Jim muestran una pérdida clara de la 
definición de los picos de fotoemisión, lo que implica una disminución de la calidad de la
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Fig. 6.9 (a y b) Espectros de XPS correspondientes a la emisión de los niveles In4d y Se3d de capas de InSe 
preparadas mediante dos fuentes y en condiciones óptimas, (c) Relación entre la intensidad integrada de 
ambos picos, referida al valor medio obtenido en muestras monocristalinas (Se3d/In4d=0.62).
149
Capítulo 6
cristalización. La forma de los espectros de fotoemisión correspondientes a dichas capas 
resulta ser muy similar a la que muestran los espectros obtenidos de capas preparadas con 
una alta proporción de Se (Fig 6 .8 (a)).
En la figura 6.9(a y b) mostramos los espectros de XPS correspondiente a los niveles 
In4d y Se3d obtenidos de capas de InSe de espesor variable y preparadas con dos fuentes en 
condiciones óptimas. En ellas se observa una cierta similitud, en cuanto a intensidad relativa 
y posición energética de los picos, en las capas con un espesor inferior a 6000 Á  (Fig. 
6.9(c)). Para la capa preparada con un espesor de 9000 Á, que es la que posee un espectro 
de H el mucho menos definido en la región de la banda de valencia (Fig. 6 .8 (b)), la 
intensidad relativa de los picos de XPS es un 20 % mayor.
6.2.2.2 Análisis por difracción de rayos X.
En la figura 6.10(a) mostramos los espectros de difracción de rayos X  medidos en 
capas de InSe de 3000 Á de espesor depositadas sobre GaSe (Ts=360 °C) con una 
composición variable del gas In-Se evaporado. En la figura 6.10(b) mostramos los mismos 
espectros medidos en capas de InSe preparadas en condiciones óptimas con un espesor que 
varía entre 1000 y 10000 Á. En la figura 6 .11 mostramos la dependencia con la composición 
del gas In-Se (Fig. 6.11 (a)) y con el grosor de la capa de InSe (Fig. 6.1 l(b)) de la intensidad 
integrada de los picos de difracción más característicos medidos en los espectros anteriores.
El comportamiento que exhiben estos espectros se corresponde con el observado en 
las medidas de fotoemisión. Las muestras preparadas con una proporción del gas In-Se ricas 
en In muestran una gran similitud con las muestras preparadas a partir de la evaporación de 
InSe. Estas muestras exhiben un comportamiento electrónico de tipo n más pronunciado que 
el resto de muestras preparadas a partir de dos fuentes, tal y como se ha comentado 
anteriormente a partir de los resultados de las medidas de fotoemisión. Este hecho es 
coherente con la alta proporción de In/InSe que poseen, tal y com o se deduce del análisis de 
las medidas de difracción de rayos X  (Fig. 6 .11 (a)). Por otro lado, en estas capas se ha 
detectado la presencia de fases ajenas al InSe. Aparte de una pequeña cantidad del
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Fig. 6.10 Espectros de difracción de rayos X obtenidos de: (a) Muestras de grosor nominal de 3000 Á 
preparadas a partir de dos fuentes Knudsen de In y Se con una proporción de Se/In variable entre RSe/1),= 1.3- 
1.7. (b) Muestras con un espesor variable entre 1000 y 10000 Á preparadas en condiciones óptimas. La 
identificación de los picos se ha llevado a cabo a partir de espectros tabulados. (*) Corresponde a picos del 
substrato.
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Fig. 6.11 Dependencia de la intensidad de los picos de difracción de rayos X más importantes identificados 
en la figura 6.8 (InSe(006), In2Se3(006) y In(101)): (a) Con el grosor de la capa depositada, (b) Con la 
composición del gas In-Se evaporado.
compuesto InóSe?, que fue observado previamente en las capas preparadas mediante la 
evaporación de InSe (Fig. 6.5), se ha detectado la presencia de fases menos complejas de In- 
Se ricas en In (In4Se3).
En cambio, las muestras preparadas con una mezcla rica en Se exhiben un 
comportamiento muy diferente. El exceso de Se juega un papel fundamental en la nucleación 
del InSe sobre el GaSe. Así como un exceso de In permitía el crecimiento de capas de InSe 
más o menos ricas en In u otras fases In-Se en pequeñas cantidades, el exceso de Se deriva 
en el crecimiento de capas formadas, mayoritariamente, por el compuesto In2Se3 (Fig. 
6 .11 (a)). Este compuesto presenta un amplio margen de concentración de Se 
(0.56<[Se]<0.65 %)  en el que su crecimiento se ve muy favorecido, tal y como se refleja en 
el diagrama de fases del In-Se (Fig. 1.3).
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A sí pues, la región comprendida entre RSe/in=l .4-1 .6  determina, para una temperatura 
del substrato Ts=360 °C, el rango idóneo de preparación de capas de InSe con una 
proporción mínima de otras fases de In-Se y de In metálico. Hay que decir que una 
temperatura superior del substrato implica un aumento de la velocidad de reevaporación del 
Se depositado, lo que implica la necesidad de aumentar el parámetro Rse/in con el fin de 
reproducir estos resultados. 185
Los espectros de difracción de rayos X de las capas preparadas en las condiciones 
óptimas de crecimiento reflejan una aumento substancial en la calidad estructural que 
poseen, con respecto a las preparadas con una fuente de InSe. Las muestras preparadas de 
este modo presentan una proporción InSe/In 20 veces mayor que la que poseen las capas 
preparadas con una fuente (Fig. 6 .6  y 6.1 l(b)). La proporción de In metálico permanece 
prácticamente constante en todas las capas preparadas, lo que refleja la estabilidad de las 
fuentes utilizadas. Sin embargo, aunque la presencia de fases ajenas al InSe se ha reducido a 
una pequeña proporción del compuesto In2Se3, ésta tiende a acentuarse en las capas más 
gruesas (Fig. 6.1 l(b)). Las medidas de fotoemisión en estas capas confirman este punto, con  
una dependencia espectral similar a la que presentan las capas ricas en Se. Sin embargo, los 
espectros de difracción de rayos X  muestran que se trata de capas de InSe con una cierta 
proporción de In2Se3, lo que implica que la derivación en el crecimiento de InSe hacia In2Se3 
se produce a partir de un cierto espesor, para el cual, la superficie de InSe que sirve de 
substrato a la siguiente capa que se vaya a depositar presenta una menor calidad, que 
potencia la nuleación adicional de otras fases.
Con respecto a las capas de InSe preparadas por otros métodos, hay que decir que, 
desafortunadamente, pocos estudios de difracción de rayos X  en capas de InSe comparan la 
intensidad relativa correspondiente a máximos de difracción de diferentes fases In-Se ,74 lo 
que permitiría realizar una comparación directa. En cualquier caso, todas las capas 
depositadas analizadas inmediatamente después de la deposición presentan una proporción 
de In metálico y otras fases de In-Se mayor que la que aparece en las capas de InSe 
depositadas sobre GaSe por epitaxia van der Waals a partir del uso de dos fuentes tipo 
Knudsen,75'78’103 lo que indica que es posible preparar capas de InSe de calidad y sugiere que 
ésta aun puede ser mejorada mediante tratamientos posteriores.
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6.2.2.3 Análisis de textura (rocking curves).
En la figura 6.12(a) mostramos la dependencia angular (rocking curves) del pico de 
difracción de rayos X  identificado com o InSe(OOó) en la figura 6.10, para las diferentes 
capas de InSe depositadas sobre GaSe que se presentan en las figuras anteriores. 
Adicionalmente, hemos incorporado la medida de la dispersión angular del pico G aSe(004) 
de uno de los substratos. Esta medida nos permite precisar la orientación de las capas en el 
sistema de medida, condición necesaria para una buena medida de dispersión angular, al 
tiempo que verificamos la calidad del substrato, puesto que la anchura del pico de dispersión 
del substrato se corresponde con la anchura espectral del sistema de medida (0.05°). La 
dependencia que muestran estas curvas indica que las capas preparadas de InSe poseen una 
orientación preferente en la dirección del eje c (co=0). Estos resultados confirman los 
obtenidos mediante difracción de electrones, los cuales, de forma cualitativa, dan idénticos 
resultados en todas las capas de InSe preparadas en este trabajo.
La anchura (2a) que poseen los picos obtenidos en las medidas de la dispersión 
angular nos da información del grado de desorientación de las capas depositadas (Fig. 
6.12(b)), y por tanto, de la cantidad de defectos y dislocaciones.259 En este sentido, estas 
medidas son complementarias a las medidas de difracción de rayos X  en la geometría de 
Bragg-Brentano.
En la figura 6.12(b) mostramos la dependencia con el espesor de la capa de InSe de 
la anchura gaussiana de las curvas de dispersión angular de la figura 6 . 12(a). La 
correspondencia de las curvas de dispersión angular a una curva gaussiana es satisfactoria, 
salvo para una de las capas más gruesas de InSe (de 9000 Á). La forma de la curva de 
dispersión correspondiente a dicha capa indica que se cumple la condición de máximo de 
difracción en un cierto intervalo, relativamente ancho, en torno a 0)=0. Levit et a l.260 
obtuvieron un resultado similar en monocristales bajo tensiones. Estas tensiones inducían 
una cierta curvatura en los planos cristalinos, de modo que, para un cierto intervalo angular 
Acó en torno a co=0, la condición de máximo de difracción se satisface de forma equivalente 
en todo el intervalo angular. Este hecho provoca que, dentro de este intervalo angular, la
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Fig. 6.12 (a) Dispersión angular del pico de difracción de rayos X identificado como InSe(006) medido en 
diferentes capas. Por comparación, hemos introducido la dependencia angular del pico (004) del substrato de 
GaSe. (b) Anchura gaussiana de las curvas de dispersión angular obtenidas.
difracción del haz incidente, de anchura natural T, esté constituida por la difracción 
producida en todas las orientaciones incluidas dentro del intervalo angular Acó.
Este efecto es equivalente a considerar una distribución uniforme de los cristalitos en 
un cierto intervalo angular Acó en torno a co=0. En cualquier caso, el efecto final se puede 
expresar como la convolución del haz incidente a una función de distribución uniforme. 
Dichos autores encontraron una expresión aproximada para la convolución de la dispersión 
angular (I(co)), asumiendo que la forma del haz incidente es una curva lorentziana de 
semianchura T (FL(co, T)), como260
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Como ilustración, mostramos en la figura 6.13 el resultado de la convolución de una 
curva de dependencia espectral de tipo lorentziano (Aco=2.8° y r=0.5°) comparada con la 
curva original sin convolucionar de tipo lorentziano. Adicionalmente, hemos introducido la 
correspondiente curva gaussiana. Como se puede observar en esta figura, la similitud entre 
la forma de la curva convolucionada y la de la curva de dispersión angular para la capa de 
InSe de 9000 A es apreciable, lo cual indica que esta muestra, en concreto, posee una menor 
orientación preferente en la dirección del eje de las capas. En este sentido hay que decir 
también que esta muestra posee la mayor concentración del compuesto In2Se3, tal y como se 
refleja en las medidas de difracción de rayos X.
Este comportamiento particular se puede extrapolar al resto de las capas preparadas. 
Como se puede observar en la figura 6.12(b) las capas más gruesas tienden a exhibir una
L oren tz. convol
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Fig. 6.13 Convolución de una curva lorentziana de semianchura r=0.5° con una función de distribución 
constante l/Aco= 1/2.8° de dispersión angular. Por comparación, hemos introducido también la curva de 
forma gaussiana correspondiente a las mismas condiciones.
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mayor dispersión angular del eje c. Sin embargo, este hecho no está directamente 
relacionado con su espesor, sino con el aumento de fases ajenas al compuesto InSe que se 
produce en dichas capas. De hecho, las muestras con una menor presencia de In2Se3 exhiben 
una menor dispersión angular del eje c, independientemente de su espesor (Figs. 6 .11 y
6 . 12).
Por último, cabe preguntarse si la dispersión angular de las capas de InSe 
depositadas es simétrica con respecto al eje c. Los resultados de las medidas de difracción de 
electrones así lo sugieren, sin embargo, estas medidas solo nos dan información acerca de la 
simetría azimutal en la superficie de las capas. Para conocer la magnitud de esta dispersión 
en toda la capa podemos recurrir a medidas tridimensionales de la dispersión angular del eje 
c (medidas de textura). En la figura 6.14 mostramos una sección transversal de un espectro 
de textura típico medido en una capa de InSe de 3100 A de espesor. Este comportamiento 
es general de todas las capas, y nos permiten comprobar que los resultados obtenidos 






Fig. 6.14 Dispersión angular del pico de difracción de rayos X InSe(006) medido en una capa de InSe de 












6.3 Propiedades morfológicas de las capas de InSe.
En este apartado examinaremos las propiedades morfológicas de las capas de InSe 
preparadas, comparando los resultados que se obtengan con las propiedades estructurales 
que dichas capas poseen y que hemos analizado en el apartado anterior.
El estudio de las propiedades morfológicas se ha llevado a cabo mediante 
microscopía de barrido electrónico (SEM) usando el sistema descrito en el capítulo 4.
a b
Fig. 6.15 Fotografía SEM de la superficie de dos capas de InSe preparadas a partir de una fuente de InSe de: 
(a) 700 Á de espesor, (b) de 1800 Á de espesor. El objetivo está inclinado 60° respecto de la horizontal.
En la figura 6.15 mostramos las fotografías obtenidas por SEM de dos muestras de 
InSe preparadas a partir de una fuente de InSe. Las fotografías fueron tomadas con una 
inclinación de 60° con respecto a la superficie de la capa. En ambas se puede observar un 
escalón en la capa depositada que permite observar como se ha producido el crecimiento de 
estas capas. Ambas están constituidas por apilamientos planos de InSe, que indica que el
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crecimiento se ha llevado a cabo por deposición capa a capa, tal y com o cabría esperar en el 
proceso de crecimiento de estas capas.
Entre las láminas de las capas, y en sus superficies, se puede observar una serie de 
granos brillantes que resultan ser muy sensibles a la focalización del haz sobre ellos. Por un 
lado, este hecho sugiere que estas partículas poseen un cierto carácter metálico. Por otro 
lado, las medidas de difracción de rayos X  han permitido identificar la presencia de In 
metálico en estas capas. Además, hay que señalar que estas capas poseen una apariencia 
opaca, a pesar de que su espesor era del orden de décimas de micrómetros. Estos resultados 
apuntan a que el In metálico presente en las capas, resultado de los procesos de 
reevaporación superficial de Se, se intercala entre apilamientos consecutivos de InSe y actúa 
com o difusor de la luz, dándole la apariencia opaca. La presencia de estos granos es, por 
tanto, inherente al proceso de crecimiento a partir de una fuente y no puede ser eliminado 
por tratamientos sucesivos de las capas. Tan sólo procesos de crecimiento que permitan 
compensar las pérdidas de Se, tales com o el crecimiento con dos fuentes independientes de 
In y Se permitirían disminuir la presencia de estos granos.
En la figura 6.16 mostramos la fotografía SEM de la superficie de dos capas de InSe
o
de un espesor de 2100 y 6000 A  y preparadas en condiciones óptimas para la deposición de 
InSe. La figura 6.16(a) corresponde a una fotografía normal a la superficie de la capa, 
mientras que la figura 6 .16(b) corresponde a una inclinación de 60° respecto de la 
horizontal. La morfología que aparece en estas figuras es característica de todas las capas 
preparadas en las condiciones citadas con un espesor inferior a 6000 Á, que se 
corresponden, en líneas generales, con las capas que mostraban una menor proporción de 
fases de In-Se distintas de la fase estequiométrica. En cambio, en las capas que poseen un 
mayor espesor, las fotografías SEM muestran que sus superficies están compuestas por 
cristalitos hexagonales similares, pero con una mayor dispersión en la orientación del eje c 
(Fig. 6.17), coherentemente con los resultados obtenidos en las medidas de textura (Fig.
6.12). Este aumento de la dispersión se debe, probablemente, a la presencia de granos de 
In2Se3 orientados en la dirección del eje c, tal y como se refleja en las medidas de difracción
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Fig. 6.16 Fotografía SEM de la superficie de dos capas de InSe de espesor preparada a partir de dos fuentes 
con RSe/in=l .5 de espesor: (a) 2100 Á (b) 6000 Á.
a  b
Fig. 6.17 Fotografía SEM de la superficie de dos capas de InSe de espesor preparada a partir de dos fuentes 
con R.Se/i„=l .5 de espesor: (a) 9000 Á (b) 10000 Á.
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de rayos X. La celdilla unidad de este compuesto es hexagonal,4,86 con una diferencia del 
parámetro de red en la dirección del eje c con respecto al InSe del 20%, por lo 
tanto, estos granos pueden actuar com o centros de nucleación de las capas de InSe que se 
depositen, aportando centros que compitan con los ya existentes e impidiendo el crecimiento 





7. Propiedades ópticas de las capas 
de InSe.
7.1 Introducción.
Las técnicas de medida de espectroscopia de modulación, y de electrorreflectancia en 
particular, son unas herramientas idóneas para obtener información acerca de las 
propiedades ópticas que poseen las capas de InSe, puesto permiten resolver estructuras de la 
constante dieléctrica, relacionadas con las propiedades electrónicas de los materiales, que 
son poco intensas en medidas directas de la constante dieléctrica (elipsometría) o del 
coeficiente de absorción, por tanto son un conjunto de técnicas idóneas para el estudio de las 
propiedades ópticas de capas delgadas.
En este capítulo presentamos los resultados obtenidos del estudio de las propiedades 
ópticas de las capas delgadas de InSe preparadas por epitaxia van der Waals sobre 
substratos de GaSe monocristalino mediante espectroscopia de modulación. Como hemos 
visto en el capítulo anterior, las propiedades estructurales que presentan las capas 
preparadas por dos fuentes sugieren que éstas poseen las mejores condiciones para analizar 
las propiedades ópticas de las capas de InSe, con el fin de comparar los resultados que 
mostramos en este capítulo con los que se observan en muestras monocristalinas de InSe.
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Comenzaremos con el análisis de la dependencia espectral que poseen los espectros 
obtenidos, en comparación con la que exhiben los espectros medidos en materiales 
monocristalinos. A continuación discutiremos la influencia del campo de modulación sobre 
los espectros de electrorreflectancia, para finalizar con el estudio de la dependencia con la 
temperatura de dichos espectros y de los parámetros ópticos que se pueden obtener de este 
análisis.
7.2 Dependencia espectral de la señal de 
electrorreflectancia.
Desde el punto de vista óptico, los dispositivos de ITO/InSe/GaSe/In se comportan 
com o un sistema multicapas ante el fenómeno de la reflexión, de modo que el haz reflejado 
esta constituido, básicamente, por la reflexión en cada una de las interfases del dispositivo, si 
no consideramos las dispersiones múltiples. Puesto que el InSe está depositado sobre un 
material que posee un índice de refracción real muy similar, la reflexión en esta interfase será 
muy pequeña en comparación con la que se produzca en el resto del dispositivo. En este  
sentido, podremos suponer que la principal contribución al espectro de reflectividad de estos 
dispositivos proviene, principalmente, de la primera interfase, es decir de la superficie frontal 
del InSe. Por tanto, la reflectividad, bajo condiciones de incidencia normal, se puede 
expresar de una forma sencilla en función del coeficiente de reflexión en la interfase (R0) 
com o
a .  o
(/2 + 1) + K 2
donde por simplicidad, hemos considerado que el medio exterior de la interfase frontal es 
aire. En este caso, los coeficientes de Seraphin (Ec. 3.11) se pueden expresar com o
. 4( n2 - l - K 2)
(n2 -  l ) 2 + jc4 +  2K2(n2 + 1) p* n2 - \ - K 2 er - \
8 n K  p* 2 n K  £¡  ^ ^
® =  (722 -  1 ) 2 + / c 4 + 2 / c 2 ( / i 2 +  1)
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En las expresiones anteriores se ha utilizado la relación existente entre el índice de refracción 
complejo y la constante dieléctrica compleja:
=  n - K
(7-3)
£; = 2  llK
En la región cercana al frente de absorción directo del InSe la parte imaginaria de la 
constante dieléctrica es mucho menor que la parte real (Fig. 7.1),261 lo cual, nos permite 
concluir que la principal contribución al espectro de reflectividad modulada en dicha región 
proviene de la modulación de la parte real de la constante dieléctrica (Ec. 7.2), despreciando 
la contribución de su parte imaginaria en la relación 3.11.
Fig. 7.1 Parte real e imaginaria de la constante dieléctrica del InSe obtenidas por medidas de elipsometría.
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En estas condiciones, los espectros de electrorreflectancia reflejarían, tal y como 
hemos comentado en el capítulo 3, una dependencia espectral comparable a la tercera 
derivada de la parte real de la constante dieléctrica, que a su vez está relacionada con su 
parte imaginaria mediante las relaciones de Kramers-Krdnig.
En la figura 7.2 mostramos los espectros de electrorreflectancia en la región del 
frente excitónico de uno de los substratos de GaSe (Fig. 7.2(a)) y de un dispositivo basado 
en una muestra monocristalina de InSe (Fig. 7.2(b)). Como cabía esperar, ambos espectros 
muestran una dependencia espectral similar, puesto que poseen un comportamiento análogo 
del coeficiente de absorción. Sin embargo, el pico negativo en el espectro de 
electrorreflectancia del GaSe presenta una mayor intensidad, lo cual, es debido a que el pico 
excitónico es más intenso en este material.21,34,35,208,210
En la figura 7.2(b) incluimos la tercera derivada de la constante dieléctrica real (Ec.
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Fig. 7.2 Espectros de electrorreflectancia de (a) uno de los substratos de GaSe y (b) un dispositivo creado a 
partir de monocristal de InSe. En la figura incluimos la curva correspondiente a la tercera derivada de la 
constante dieléctrica real.
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muestra de InSe con un valor de Eg= 1.236 eV  y que reproduce el comportamiento 
observado. En este punto, habría que señalar que el valor de Eg aparece en los espectros de 
electrorreflectancia de estas muestras monocristalinas en una posición relativamente cercana 
al punto de corte con el eje de abcisas que hemos señalado en la figura 7.2(b).
La posición exacta de Eg en el espectro de electrorreflectancia depende, en general, 
de la forma del coeficiente de absorción y del amortiguamiento del campo dentro de la 
muestra . 177 Como hemos discutido previamente, el comportamiento del espectro de 
electrorreflectancia en el frente de absorción del InSe coincide con el de la función 
electroóptica G(rj) (Ec. 3.14). Por tanto, la posición de Eg está determinada por la condición 
r)=0, que, para una transición M 0, coincide con el punto crítico de menor energía (Fig. 3.7). 
Sin embargo, los campos eléctricos microscópicos asociados a vibraciones de la red y 
defectos provocan la aparición de colas de densidad de estados a energías menores que Eg, 
que se traduce en el ensanchamiento del frente del coeficiente de absorción y en un 
desplazamiento de la posición de Eg a energías inferiores. 174,177
En la figura 7.3 mostramos el espectro de electrorreflectancia a temperatura
o
ambiente de una capa de InSe de 2500 A de espesor (línea punteada) junto al coeficiente de 
absorción obtenido en las mismas condiciones a partir del espectro del frente fotovoltaico, 
com o veremos en el siguiente capítulo. La forma del espectro de electrorreflectancia que 
mostramos es característica de todos los espectros obtenidos de las capas de InSe, com o  
comprobaremos posteriormente. Estos espectros se caracterizan, a diferencia de los 
obtenidos en muestras monocristalinas de InSe y GaSe (Fig. 7.2), por la presencia de un 
lóbulo central rodeado de dos lóbulos de signo contrario que presentan una altura máxima 
similar. A  estos lóbulos positivos los denominaremos como Ep+] y Ep+2, que corresponden al 
de menor y mayor energía, respectivamente, mientras que al lóbulo negativo lo 
denominaremos por Ep.. Así mismo, denominaremos por Epo al punto de corte del espectro  
con el eje de abcisas delimitado por los lóbulos Ep+i y Ep. (Fig. 7.3).
En la figura 7.3 mostramos el resultado del cálculo de As¡ a partir de la 3a derivada 
del espectro del frente fotovoltaico (Ec.3.20) medido en una capa de InSe y de Aer com o 
transformada de Kramers-Krónig de ésta. Hemos desplazado ambos espectros una cierta 















- 0 . 5
1.0
1 . 5  L - u  
1 . 0 5 1 . 1 5  1 . 2 0  1 . 2 5  1 . 3 0  1 . 3 5  1 . 4 01.10
E (eV)
Fig.7.3 Cálculo de la variación de la parte real (Aed e imaginaria (Ae¡) de la constante dieléctrica del InSe al 
aplicar un campo variable (líneas continuas). El cálculo se ha efectuado a partir de las medidas del frente del 
espectro fotovoltaico a temperatura ambiente en una capa de InSe de 2500 Á de espesor (a(£=0). También 
mostramos, superpuesto a éste, el coeficiente de absorción resultante del proceso de modulación (cc(^0). En 
línea punteada y superpuesta a Ae¡ mostramos el espectro de electrorreflectancia obtenido para dicha capa en 
las mismas condiciones.
método de Aspnes de la 3a derivada y la función electroóptica, tal y como hemos comentado 
en el capítulo 3 . 173 Como se puede observar en la figura, la forma del espectro que resulta 
del proceso de cálculo para Aer es muy diferente de la que obtiene experimentalmente para 
dicha capa, en cambio, la función Ae¡ reproduce satisfactoriamente los resultados 
experimentales.
Estos hechos sugieren que las condiciones de medida de los espectros de 
electrorreflectancia no son las mismas que en las realizadas en el substrato o en una muestra 
monocristalina de InSe. En la figura 7.4 ilustramos la configuración experimental de estas
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medidas, señalando en cada material, InSe y GaSe, la altura, Vn y Vp, y la anchura wn y wp, 
respectiva de la barrera.
Para las muestras monocristalinas de InSe, en los que las medidas se realizan en 
dispositivos ITO/InSe, y en los substratos de GaSe (Fig. 7.4(a)), la modulación se lleva a 
cabo sobre la barrera frontal que poseen estos dispositivos, en cuyo caso, la luz que es 
detectada por reflexión proviene, principalmente, de la interfase correspondiente (haz 1 y 3 
en Fig. 7.4). En esta situación, la relación 7.1 es válida y las medidas de electrorreflectancia 
son proporcionales a la tercera derivada de la constante dieléctrica real, a pesar de que en el 
caso de los substratos de GaSe la reflectividad de la interfase InSe/GaSe es muy pequeña.
En el caso de las capas de InSe (Fig. 7.4(b)) la barrera está formada en la 
heterounión, por lo que la situación es completamente diferente, dependiendo de la anchura 
de la barrera en el InSe (w„). Si esta anchura es comparable al espesor de la capa, la luz 
reflejada en la interfase ITO/InSe (haz 2) es sensible a la modulación, y como en el caso 
anterior, la luz reflejada proviene fundamentalmente de dicha interfase, por lo que cabe 
esperar que la señal de electrorreflectancia sea proporcional a la parte real de la constante 
dieléctrica. En caso contrario, si la anchura de la barrera es menor que el espesor de la capa,
C a p a  S u b s t .










la luz reflejada en la interfase ITO/InSe no estará modulada, puesto que apenas hay campo 
de modulación en la superficie.
Veamos en que condiciones habría campo en la superficie de la capa de InSe: Si 
consideramos un modelo simple de una unión abrupta, 184 la ecuación de Poisson se puede 
expresar, considerando solo las cargas mayoritarias a cada lado de la heterounión, com o (Fig 
7.4(b))
£  =  , (7.4)
donde el doble signo se refiere a la ecuación en la parte p (+), con constante dieléctrica ep y 
una concentración de aceptores ionizados N"a, y en la parte n (-), con constante dieléctrica en 
y una concentración de dadores ionizados N V  Resolviendo dichas ecuaciones podemos 
expresar la anchura de la barrera en cada lado de la heterounión como
2 £ n , p V n , p  _
= ” gÑJ' (7 '5)
con la condición de continuidad
K  £n v n
T 7T = — • (7.6)
77. £„ V
En la figura 7.5(a) mostramos la dependencia de la anchura de la barrera en el InSe 
en función del potencial de barrera que posee. A su vez, mostramos en la figura 7.5(b) la 
dependencia de este último en función de la concentración relativa de impurezas ionizadas 
que existe entre ambos lados de la heterounión. Hemos considerado que las alturas de las 
barreras están relacionadas mediante
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V„=Vb„+AVon
Vp=Vbp+V„-AV0n (7 .7 )
donde V bpn es la altura de la barrera sin modulación, que, dependiendo del dopado, toma 
valores en torno a Vb„= 0.4 eVy Vbp= 0.2 eV , 131 V„ es el potencial de modulación y AV„„ es 
el incremento de la altura de la barrera en la zona n debido a la modulación.
Como se puede observar en la figura 7.5(a), cuando la concentración de impurezas 
aceptoras en la zona n es de 5x10 16 cm*3 la anchura de la barrera está en torno a 1000 Á, que 
es un 50% menor que el espesor de la capa más delgada analizada en este estudio. En 
cualquier caso, cabe esperar que dicha anchura sea aún menor, debido al marcado carácter 
electrónico de tipo n que presentan las capas de InSe preparadas, tal y como hemos 
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Fig. 7.5 (a) Dependencia de la anchura de la barrera con el potencial de barrera en el InSe. Las curvas 
corresponden a una concentración de dadores Nd=1018 cm'3 (a), 5x1017 cm'3 (b), 1017 cm'3 (c), 5x1016 cm'3 
(d), 1016 cm'3 (e). (b) Dependencia del potencial de barrera en el InSe con la relación de impurezas entre la 
zona n y p.
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Según este razonamiento, es poco plausible que en la superficie ITO/InSe exista un 
campo de modulación. Por otra parte, al ser los índices de refracción del InSe y del GaSe 
muy similares, la energía reflejada en esa interfase va a ser muy pequeña, por lo que la 
principal contribución a la energía reflejada por el dispositivo proviene de la reflexión en el 
contacto metálico del fondo (haz 4 en fig. 7.4(b)). Como dicha luz ha de volver a atravesar 
la capa de InSe, la luz reflejada por el dispositivo dependerá del coeficiente de absorción de 
la capa (a) a través de un factor de la forma exp(-2 ad), por lo que la señal de 
electrorreflectancia relativa será
Ar
 = -2 d A a  , (7.8)
R
lo cual implica que, en estas condiciones, la luz reflejada es modulada por efecto de 
electroabsorción, y, a pesar de que la disposición experimental es la de medidas de 
electrorreflectancia, realmente estamos llevando a cabo medidas de electroabsorción por 
reflexión en las capas de InSe, lo que implica que la señal de electrorreflectancia es, 
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Fig. 7.6 Espectro de electroabsorción a temperatura ambiente obtenido de una capa de InSe de 2500 Á de 
espesor. El valor de Eg que se obtiene está señalado en la figura, que es Eg=l .22 eV
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Para confirmar esta hipótesis, hemos llevado a cabo medidas de electroabsorción a 
temperatura ambiente, en la configuración usual por transmisión, en uno de los dispositivos
o
InSe/G aSe (d=2500 A) (Fig. 7.6). Si comparamos este resultado con el obtenido por 
medidas de electroabsorción por reflexión (Fig. 7.3) podemos ver que ambos espectros 
presentan la misma dependencia, tanto en la forma como en la posición energética del 
espectro: En la figura 7.6 hemos señalado el valor de la banda prohibida que se obtiene de 
esta medida, que coincide plenamente con el valor de Epo obtenido en medidas de 
electrorreflectancia.
En conclusión, mientras los espectros de electrorreflectancia obtenidos para el frente 
de absorción del substrato corresponden a una señal típica de electrorreflectancia, los 
obtenidos para las capas de InSe corresponden a espectros de electroabsorción, lo cual nos 
permite analizar, directamente, las propiedades ópticas de las capas de InSe a través de la 
tercera derivada del coeficiente de absorción.
7.3 Influencia del campo aplicado sobre la señal de 
electroabsorción.
En principio, el efecto del campo aplicado ©  sobre los dispositivos produce un 
aumento de la intensidad de la señal de electroabsorción que varía com o (Ec. 3 .14 y
3.20). D e hecho, este comportamiento ha llevado a algunos autores a estudiar la 
dependencia de la intensidad de los picos de electroabsorción con el campo aplicado en InSe 
y G aSe ,262’263,264 con el fin de estimar el valor de la masa reducida asociada a la transición 
correspondiente. Para analizar la influencia de la intensidad del campo aplicado en la señal 
de electroabsorción en las capas de InSe, hemos efectuado medidas en el rango de tensión 
comprendido entre 1 y 8  V, en el que, la señal de electroabsorción era lo suficientemente 
intensa com o para ser detectada con nitidez. En la figura 7.7 presentamos los resultados de 
las medidas realizadas, de las que podemos destacar una serie de hechos:
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Fig. 7.7 Espectros de electroabsorción de una capa de InSe de 2500 A de espesor variando el campo 
aplicado. Los espectros han sido tornados a 90 K. En la figura interior mostramos la variación de la 
intensidad del lóbulo Ep. con el campo aplicado.
(i) La señal de electroabsorción varía con la amplitud del campo de forma aproximadamente 
cuadrática en el rango de campos que hemos utilizado, lo que corresponde al 
comportamiento previsto en la Ec. 3.14. Este hecho indica que los campos aplicados 
pueden considerarse como poco intensos. Sin embargo, este resultado no permite que la 
dependencia observada pueda utilizarse para obtener las masas efectivas de los 
portadores en las capas, dado que el campo efectivo en la capa de InSe depende de 
parámetros que no son accesibles, tales como la altura de la barrera o la concentración de 
impurezas. En cualquier caso, este resultado asegura que la interpretación de Aspnes de 
los espectros de electroabsorción como la tercera derivada del coeficiente de absorción es 
válida en todo el rango de temperaturas y campos abarcado en este trabajo.
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(ii) La separación entre los lóbulos positivos en la figura 7.7 es prácticamente constante en 
todo el rango aplicado, variando aproximadamente unos 5 meV entre las medidas 
realizadas con una tensión aplicada de 2 y 8 V. Este comportamiento es similar al 
observado en medidas de electroabsorción en la región del frente de absorción directo en
i HA
otros semiconductores laminares (GaSe ', Pbl2 ) en la región de campos poco
intensos. Por el contrario, en la región de campos intensos la separación entre estos 
lóbulos aumenta en 40 meV al aumentar el campo aplicado de 104 a 105 V/cm .266
7.4 Dependencia con la temperatura de los espectros de 
electroabsorción.
En la figura 7.8 mostramos los espectros de electroabsorción medidos a temperatura 
ambiente en diferentes capas de InSe depositadas mediante la evaporación de In y Se sobre 
substratos de GaSe:Sn y GaSe:N. Hemos señalado en la figura 7.8 la posición energética de 
Epo y Ep., los cuales, permiten obtener una medida del valor de la banda prohibida del InSe 
(Ep0) y de la semianchura de la transición (Ep.-Epo). La dependencia que poseen estos 
espectros nos permite señalar los aspectos más importantes que determinan las diferencias y 
similitudes que existen entre ellos.
En primer lugar, habría que señalar que se produce un efecto de disminución de la 
intensidad relativa de los lóbulos Ep+] y Ep+2 conforme el grosor de la capa de InSe, tal y 
como se pone de manifiesto en la figura 7.9. Puesto que los espectros de electroabsorción 
están corregidos con la señal de reflectancia, este efecto no se puede relacionar con la 
diferencia en el valor del coeficiente de absorción a esas energías. Este efecto, puede estar 
relacionado con el carácter difusor de las muestras. Para las muestras de alta calidad 
cristalina, las cuales son poco difusoras, se observa una mayor similitud entre ambos lóbulos, 
mientras que para las muestras más difusoras el segundo lóbulo (Ep+2) llega incluso a 
desaparecer.
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Fig. 7.8. Espectros de electroabsorción medidos a temperatura ambiente en diferentes capas de InSe de 
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Fig. 7.9 Dependencia de la intensidad relativa de los lóbulos Ep+2 y Ep+i en función del espesor de la capa de 
InSe.
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Fig. 7.10 Cálculo del espectro de absorción a partir del espectro de electroabsorción de una muestra de 2000 
Á a temperatura ambiente, de acuerdo a la formulación de Aspnes. En la figura incluimos los diferentes 
pasos seguidos en el proceso de integración.
Aunque la forma de los espectros de electroabsorción es similar en todos ellos, la 
diferencia entre las posiciones de los lóbulos extremos (Ep+2 - Ep+i) varía de un espectro a 
otro incluso en un factor 2. Este hecho se explica por la propia naturaleza de los espectros 
de electroabsorción, puesto que reflejan directamente las características del coeficiente de 
absorción. En la figura 7.10 mostramos un ejemplo del cálculo del frente de absorción de las 
capas a partir de los espectros de electroabsorción. Aquellas capas que presenten un frente 
de absorción más ancho, que equivale en los espectros de electroabsorción a considerar la 
semianchura Ep.-Epo, presentarán una mayor separación Ep+2-Ep+i, debido a que la 
modulación del coeficiente de absorción se extiende en un rango energético mayor, tal y 
como mostramos en la figura 7.10. En la figura también señalamos el valor que corresponde 
a la banda prohibida, con el fin de comparar los resultados de la derivación de Aspnes con 
los que se obtendrían de la función electroóptica.
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En la figura 7.11 (a, b y c) presentamos la evolución con la temperatura de los 
espectros de electroabsorción de algunas de las capas de InSe medidos en la región de 
absorción del frente fundamental. En estos espectros se puede observar el comportamiento 
característico del frente de absorción consistente en el desplazamiento de los espectros a 
energías superiores conforme la temperatura disminuye. Además, en una de ellas (Fig.
7.1 l(a)) hemos señalado la variación de Ep+i y de Ep+2 con la temperatura, que nos servirán 
para determinar la variación de la anchura de la transición con al temperatura
En la figura 7.12(a) mostramos la dependencia con la temperatura del valor de la 
banda prohibida que resulta de las medidas de electroabsorción que hemos presentado en la 
Fig. 7.11. Los valores de Epo están referidos al valor de Epo medido a temperatura ambiente 
para cada muestra (AEpo), que es Epo= 1.229, 1.222 y 1.232 eV para las capas de 2000, 2500 
y 6000 A respectivamente. Si analizamos la dependencia con la temperatura del valor de la 
banda prohibida (Fig.7.12(a)) podemos observar que presenta un carácter aproximadamente
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Fig. 7.11 Evolución con la temperatura de los espectros de electroabsorción medidos en capas de InSe de (a) 
2000, (b) 2500 y (c) 6000 Á de espesor. Las líneas punteadas representan la evolución de Epo con la 
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Fig. 7.12 Dependencia con la temperatura de: (a) de la banda prohibida Epo La línea continua corresponde a 
una curva de ajuste lineal, (b) la diferencia entre el punto Epo y el máximo de los lóbulos consecutivos a este 
punto. La línea continua corresponde a la semianchura excitónica medida en monocristales de InSe.
lineal en el rango de temperatura comprendido entre 300  y 150 K, con un valor del 
coeficiente de temperatura de dEpo/dT=-0.37 ±  0 .2 0  meV/K. Sin embargo, para 
temperaturas más bajas el coeficiente de temperatura disminuye en valor absoluto.
Camassel et. al.34 estudiaron las propiedades ópticas del InSe a partir de medidas del 
coeficiente de absorción en muestras monocristalinas. Estos autores observaron, en el rango 
de temperaturas comprendido entre 150 y 300 K, una variación lineal de la banda 
prohibida con un valor del coeficiente de temperatura de dEg/dT=-0.37 meV/K. A 
temperaturas inferiores a 150 K la banda prohibida exhibía una cierta saturación, de modo 
que Eg tiende a un valor constante de Eg=1.352 eV a T=0 K. En este trabajo, los autores 
analizan el comportamiento observado del valor de la banda prohibida en base a la 
interacción de los electrones en el fondo de la banda de conducción con los fonones ópticos
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E g(0) (eV) B (m eV 1/2) Ticúf  meV R ef.
1.3525 17.0 ± 0 .2 14.5 34
1.317± 0.003 18.1± 0.2 14.5 Este trabajo
Tabla 7.1 Relación de los parámetros de ajuste de la relación 7.11 obtenidos en diferentes muestras de InSe 
(monocristalinas y capas delgadas preparadas por epitaxia van der Waals).
de la red, que da lugar a una dependencia de Eg con la temperatura de la forma245
E g(T) = E K( 0 ) - B - ^ J ~  . (7 .11)
e k'T - 1
Estos autores ajustaron la relación 7.11 a la variación de Eg que obtuvieron 
experimentalmente, reproduciendo los resultados experimentales en todo el rango de 
temperaturas que abarcaron.
En la figura 7.12(a) mostramos la curva que resulta del ajuste de la relación 7.11 a 
los resultados experimentales, obteniendo una concordancia satisfactoria. En la tabla 7.1 
mostramos el valor de los parámetros del ajuste (B, Eg(0) y ticof ) en comparación con los
valores que obtuvieron Camassel en muestras monocristalinas de InSe,34 resultando ambos 
resultados muy similares.
En cuanto a la dependencia con la temperatura de la anchura de la transición, cabe 
esperar que el comportamiento de los puntos Ep+i y Ep. refleje el que corresponde a Eg~r y a 
Eg+ r , respectivamente. Por tanto, los resultados que mostramos en la figura 7.12(b) 
corresponden a la dependencia con la temperatura de la semianchura de la transición 
considerada a energías superiores e inferiores a Eg, que llamaremos semianchura superior e 
inferior, respectivamente.
El primer hecho que llama la atención es la diferencia de comportamiento que 
muestran las dos semianchuras. La semianchura superior muestra un comportamiento similar 
en todas las muestras, disminuyendo monótonamente con la temperatura. En cuanto al
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comportamiento que presenta la semianchura inferior, esta presenta una mayor dispersión 
entre las muestras.
Esta diferencia de comportamiento podría estar relacionada con el hecho de que la 
parte de alta energía corresponde a transiciones de banda a banda, modificadas por el 
continuo de la interacción electrón-hueco, mientras que la parte de baja energía en los 
espectros de electroabsorción está relacionada con colas de densidad de estados, más 
sensibles a los defectos.
Este razonamiento está apoyado por el comportamiento que exhibe la semianchura 
superior. En la figura 7.12(b) hemos incorporado la variación de la semianchura lorentziana 
del pico excitónico con la temperatura, obtenida a partir de medidas del coeficiente de 
absorción en muestras monocristalinas de InSe.34 Como se puede observar en esta figura, el 
comportamiento que exhibe esta semianchura es muy similar al que obtenemos para las 
semianchura superior obtenida de los espectros de electroabsorción (Fig. 7.12(b)). Este 
hecho sugiere que, a pesar de que los defectos y fases adicionales introducidos en las capas 
de InSe reducen el tiempo de vida del excitón, la concentración de defectos es lo 
suficientemente pequeña com o para permitir la observación de la contribución de las 
vibraciones de la red a la determinación de la anchura de la transición.
En este sentido, la dependencia de las semianchura con al temperatura podría 
interpretarse como resultado de la suma de la contribución, intrínseca, de los fonones 
ópticos más un término, aproximadamente constante, debido a los defectos de valor 
comprendido entre 10 y 15 meV, según la muestra.
La contribución debida a los defectos resulta especialmente efectiva en la zona de 
baja energía, en la que normalmente se observa el pico excitónico, por lo que éste no ha sido 
observado en ninguna de las muestras estudiadas.
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8. Propiedades fotovoltaicas de las 
capas de InSe.
8.1 Introducción.
En la medida en que la interfase de los dispositivos basados en la heterounión 
InSe/GaSe actúa, desde un punto de vista electrónico, como una unión p-n, las medidas del 
espectro fotovoltaico proporcionan una potente herramienta de caracterización de las 
propiedades optoelectrónicas que poseen y de sus cualidades para la conversión  
fotovoltaica, puesto que reflejan el comportamiento de la barrera n-p com o elemento de 
colección de los portadores generados por la absorción luminosa y, por tanto, de los 
m ecanismos que limitan la eficacia de este proceso.
En este capítulo presentamos los resultados obtenidos del estudio de las propiedades 
fotovoltaicas de las capas delgadas de InSe preparadas por epitaxia van der Waals sobre 
substratos de GaSe monocristalino. Comenzaremos con el análisis de la respuesta espectral 
del fotovoltaje, mediante el procedimiento experimental descrito en el capítulo 4, de los 
diferentes dispositivos basados en la heterounión InSe/GaSe, discutiendo la naturaleza de 
dicho espectro. A continuación, mostraremos y analizaremos los resultados obtenidos y la 
conexión que presentan con las propiedades ópticas de las capas de Inse.
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8.2 Respuesta espectral de los dispositivos InSe/GaSe.
En la figura 8.1, 8.2 y 8.3 mostramos el espectro fotovoltaico medido a temperatura 
ambiente de diferentes dispositivos preparados a partir de las capas de InSe depositadas 
sobre GaSe monocristalino. El espesor nominal de la capa de InSe correspondiente se indica 
en las figuras. Los espectros que mostramos en la figura 8.1 corresponden a capas de InSe 
preparadas mediante una fuente de InSe sobre substratos de GaSe intrínseco (Tabla 5.2), 
mientras que los espectros que mostramos en las figuras 8.2 y 8.3 corresponden a capas de 
InSe preparadas mediante la evaporación de In y Se sobre substratos de GaSe de tipo p 
dopado con N (Fig. 8.2) y con Sn (Fig. 8.3). En este caso, hemos depositado sobre el InSe 
una capa de ImCb (in situ) o de ITO (ex situ) que actúa como capa antirreflectante y como 
contacto eléctrico con la capa de InSe. En todos los dispositivos preparados hemos 
realizado contactos óhmicos de In (ver capítulo 4) con el fin de recoger la señal de 
fotovoltaje.
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Fig. 8.1 Espectros fotovoltaicos medidos en dispositivos basados en capas de InSe de 1200, 1800 y 2400 Á 
de espesor depositadas sobre GaSe mediante la evaporación de InSe. La disposición experimental de las 
medidas se muestra en la figura.
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Fig. 8.2 Espectros fotovoltaicos de dispositivos de In/ImOj/InSe/GaSeiN/In. Las capas fueron depositadas 
mediante dos fuentes de In y Se. El espesor de la capa de InSe depositada se indica en la figura, así como la 

























Fig. 8.3 Espectros fotovoltaicos de dispositivos In/ITO/InSe/GaSe:Sn/In. Las capas fueron depositadas 
mediante dos fuentes de In y Se. El espesor de la capa de InSe de cada dispositivo s indica en la figura, así 
como la disposición experimental de las medidas del espectro fotovoltaico.
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En cualquier caso, la respuesta espectral de los dispositivos corresponde a la de una 
heterounión InSe/GaSe (Fig. 2.3 y 3.8), en la que se puede observar las contribuciones de 
cada uno de los semiconductores que la componen: (i) La contribución del frente de 
absorción del InSe a energías en torno a 1.25 eV, dependiendo de la muestra, (ii) La 
contribución del frente de absorción del GaSe a 2.02 eV. En las proximidades del frente de 
absorción del GaSe se puede observar, de forma generalizada, la presencia de un pequeño 
mínimo en la curva espectral. Este mínimo se puede atribuir a una contribución negativa al 
espectro fotovoltaico proveniente del contacto inferior GaSe/In, puesto que aparece en el 
rango de energías en el que el substrato empieza a absorber luz, cuando todavía una 
proporción considerable de ella alcanza el extremo opuesto del dispositivo. Al aumentar la 
energía de la radiación incidente ésta es absorbida en la región cercana a la heterounión, 
donde ambas contribuciones (provenientes de ambos lados de la heterounión InSe/GaSe) 
tienen el mismo signo, com o cabía esperar (Fig. 2.3).
Dado que en este trabajo no nos planteamos el estudio de las propiedades 
fotovoltaicas del GaSe, no consideraremos el análisis del espectro fotovoltaico para energías 
superiores a 2 eV. Además, este análisis se complica aún más debido a la contribución 
negativa proveniente de la barrera que se genera en el contacto GaSe/In. En esta zona se 
superpone también la contribución proveniente de la capa de InSe correspondiente a la 
generación de portadores con energía superior a la de la banda prohibida.
Por tanto, para estudiar las propiedades fotovoltaicas de las capas de InSe, nos 
centraremos en el análisis de los espectros fotovoltaicos en la región comprendida entre 1.2 
y 1.8 eV. Lo primero que se observa en los espectros obtenidos (Fig. 8.1-8.3) es la gran 
similitud que presentan con el coeficiente de absorción del InSe monocristalino en esta 
región. Este hecho es fácil de entender si consideramos las expresiones de la fotocorriente 
que obtuvimos en el capítulo 3 (Ec. 3.24 y 3.25) y calculamos el límite de estas expresiones 
para espesores pequeños de la zona n, en cuyo caso, podremos suponer que el producto ad n 
es mucho menor que 1. Esta condición se cumple en todos los casos, puesto que el producto 
del coeficiente de absorción (a i„se~1000 cm'1 a temperatura ambiente) y el grosor de la capa 
de InSe (d„=d) es inferior a ainSedcO.l, incluso para las capas de InSe de mayor espesor.
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Bajo estas condiciones, podemos expresar la contribución a la fotocorriente en la 
zona n proveniente de los portadores fotoexcitados en la zona de agotamiento (Ec. 3.25) 
com o
J¡tn) “  < & o ( l - Ro)Wna  ’ (8.1)
y del mismo modo, la contribución a la fotocorriente proveniente de los portadores 
minoritarios en dicha zona se puede expresar
J ?  - q * .U - R . ) a L l
SpL,• . d .  d,
 cosh —  + sinn ——
D ,. L„
^ s i n h ^ -  +  c o s t A  
D p Li> L¡>
(8 .2 )
en donde el término entre corchetes es una constante que toma un valor próximo a 1 si la 
longitud de difusión de los huecos es mucho menor que dn.
En la expresión 8.2 hemos supuesto que cxLp« l .  En el rango del coeficiente de 
absorción correspondiente al frente de absorción, esta condición se cumple para Lp« 1 0  jum. 
Las longitudes de difusión de los electrones en el InSe monocristalino son del orden de 10- 
20 Jim y la de los huecos de 1-2 |im. En las capas de InSe existen defectos que disminuyen 
el tiempo de vida de los portadores, y por tanto, de la longitud de difusión, por lo que cabe 
pensar que la condición aL p« l  se satisface en toda la zona del frente del coeficiente de 
absorción.
A sí pues, en el caso de una capa delgada, la dependencia espectral de la fotocorriente 
(Jp(n)+Jd(n)) resulta ser el producto del coeficiente de absorción del material y un factor en el 
que intervienen una gran cantidad de parámetros que no podemos determinar 
individualmente. Como ejemplo de la insensibilidad de la fotocorriente a la variación de esos 
parámetros, mostramos en la figura 8.4 y 8.5 varios espectros de fotocorriente en el InSe 
calculados mediante la relación 3.24 para capas de InSe con diferente espesor, considerando 
en cada una de ellas diferentes valores de la longitud de difusión y velocidad de
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recombinación superficial. N o hemos considerado en este ejemplo la contribución a la 
fotocorriente de los portadores generados en la zona de agotamiento (Ec. 3.25 y Ec. 8.1) 
debido a que solo introduciría un nuevo parámetro.
Como se puede observar en estas figuras, la forma del espectro fotovoltaico es más 
sensible a la influencia de los parámetros de difusión cuando el espesor de la capa aumenta. 
En la figura 8.4 mostramos el efecto del aumento de la velocidad de recombinación 
superficial (Sp= l-1 0 10 cm/s) sobre los espectros fotovoltaicos calculados para dos capas de 
InSe de 1 y 2 |im  de espesor, suponiendo que el tiempo de vida de los portadores en todos 
los casos es de tp=1 ps y que la longitud de difusión es de L p= lp m . En los espectros 
correspondientes a la primera capa, el aumento de la velocidad de recombinación provoca 
una disminución de la intensidad de toda la señal de fotovoltaje en un cierto factor, mientras 
que en la segunda el aumento de la velocidad de recombinación superficial provoca una 
saturación, e incluso una disminución, de la señal de fotovoltaje en la región en la que el 
coeficiente de absorción es mayor, en la cual, la absorción se produce más cerca de la 
superficie de la capa, donde existe una mayor concentración de defectos.
En la figura 8.5 mostramos la influencia de la longitud de difusión (Lp=0.1-30 pm) 
sobre los espectros calculados para capas de InSe de 1 y 10 pm  de espesor, considerando 
que existe la velocidad de recombinación superficial es S p=104 cm /s y el tiempo de vida es de 
Tp= lp s . Análogamente a lo ocurrido en el ejemplo anterior, en el caso de las capas más 
delgadas el aumento de la longitud de difusión se traduce en un aumento proporcional del 
fotovoltaje, mientras que en las muestras más gruesas la influencia, de la longitud de difusión 
permite que un mayor número de portadores generados por la absorción de fotones de 
energía mayor que Eg, y por tanto más alejados de la barrera, alcancen esta antes de que se 
produzca su recombinación.
Resulta claro que, si con capas de InSe de 1 o 2 pm  de espesor la forma del espectro 
fotovoltaico es poco sensible a los parámetros de fototransporte, lo será aún menos para 
capas de 0.1 o 0.2 mm, por lo que resulta imposible obtener dichos parámetros a partir de 
dicha forma.
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Fig. 8.4 Frente del espectro fotovoltaico calculado para una capa de InSe de (a) ljim  y (b) 2 Jim de espesor. 
Los espectros han sido calculados para diferentes valores de Sp= (1) 1, (2) 100, (3) 500, (4) 1010 cm/s. En 
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Fig. 8.5 Frente del espectro fotovoltaico calculado para una capa de InSe de (a) l|im y (b) 10 |im de espesor. 
Los espectros han sido calculados para diferentes valores de Lp= (1) 30, (2) 10, (3) 1, (4) 0.1 Jim. En todos 
los casos Tp= 1 fis y Sp=104 cm/s.
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Por tanto, a raíz del comportamiento observado, podemos suponer que el frente del 
espectro fotovoltaico es proporcional al coeficiente de absorción en la zona próxima a la 
transición para las capas delgadas de InSe que hemos preparado. Este hecho sugiere que 
podem os adoptar una perspectiva totalmente diferente en el análisis de estos espectros, 
puesto que nos pueden proporcionar información indirecta sobre las propiedades ópticas de 
las capas en la región del frente de absorción del InSe y como complemento de los 
resultados presentados en el capítulo anterior.
8.3 Análisis del frente del espectro fotovoltaico.
Con el fin de confirmar el análisis de las propiedades ópticas de las capas de InSe, 
hemos llevado a cabo medidas del frente del espectro fotovoltaico a diferentes temperaturas. 
En la figura 8.6 mostramos las medidas efectuadas en dos dispositivos InSe/GaSe 
correspondientes a una capa de InSe, depositada a partir de una fuente de InSe, con un 
espesor de 2400 Á (Fig. 8.6(a)) y a una capa de InSe, depositada a partir de dos fuentes de 
In y Se, con un espesor de 2500 Á (Fig. 8.6(b)). El carácter conductor de los substratos de 
GaSe:N y GaSe:Sn que utilizamos para la deposición del segundo conjunto de capas de InSe 
nos permitió abarcar un rango de medida en temperatura superior al que alcanzamos con los 
dispositivos basados en capas de InSe depositadas con una fuente de InSe. Podem os 
remarcar varios aspectos que se reflejan en estas medidas:
(i) En ambas figuras se puede observar un desplazamiento del frente fotovoltaico hacia 
energías superiores conforme la temperatura disminuye, análogamente a lo que se 
observa en muestras monocristalinas de InSe.21 En los espectros del coeficiente de 
absorción del monocristal se observa un aumento considerable de la intensidad del 
pico excitónico al disminuir la temperatura. Sin embargo, en nuestras medidas no 
observamos ninguna traza atribuible a la señal excitónica, incluso en las medidas 
realizadas a baja temperatura.
(ii) Un análisis de la forma del frente del espectro fotovoltaico nos indica que ésta es, 
fundamentalmente, de tipo gaussiano. Para ilustrar este hecho, mostramos en la
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figura 8.7 el frente del espectro fotovoltaico medido a temperatura ambiente de la 
capa de InSe que consideramos en la figura 8.6(a). En esta figura incluimos dos 
curvas de ajuste en los que el frente de absorción se calcula como convolución de un 
escalón de altura C centrado en la banda prohibida (H(E-Eg)) con una gaussiana 
Fg(x) y con una lorentziana FL(x) como
ac.L(.E) =  f c 'C H (E '-E ,W a.L( E - E , )dE' (8.3)
los parámetros de ajuste son las semianchuras gaussiana ( I" g ) y lorentziana (TO y  el 









Fig. 8.6 Frente del espectro fotovoltaico medido a diferentes temperaturas correspondiente a: (a) Una capta de 
InSe depositada sobre GaSe a partir de una fuente de InSe (d=2400 Á). (b) Una capa de InSe deposittada 
sobre GaSe a partir de dos fuentes de In y Se (d=2500 Á). En línea continua se muestran dos ajustes del 
frente del espectro.
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Fig.. 8.7 Espectro fotovoltaico medido a temperatura ambiente correspondiente a un dispositivo InSe/GaSe 
con un espesor de 2400 Á de la capa de InSe. Las líneas continuas corresponden a curvas de ajuste 
correspondientes a una dependencia de tipo gaussiano y lorentziano.
Como se puede observar en la figura la curva gaussiana reproduce satisfactoriamente 
el comportamiento del frente fotovoltaico, mientras que la curva lorentziana tan solo 
reproduce dicho comportamiento para energías superiores a la banda prohibida.
Las características que acabamos de enumerar son comunes a todos los espectros 
fot ovoltaicos medidos. El análisis del comportamiento observado se puede llevar a cabo en 
el marco del modelo de Elliot-Toyozawa267,268 de la forma del frente de absorción 
coinsiderando la interacción electrón-hueco y excitón-fonón. Toyozawa relaciona la forma de 
dicho frente con el grado de la interacción excitón-fonón, de modo que en el caso de 
acoplamiento fuerte el frente de absorción exhibe una dependencia de tipo gaussiano, 
muentras que en el caso contrario la forma del espectro es de tipo lorentziano. De una forma 
aníáloga, dicho autor extiende este razonamiento al caso de la interacción de los portadores 
coin los defectos de la red. En el caso del InSe monocristalino, y en general en todos los 
semiconductores laminares, la anchura del excitón a baja temperatura es de unos pocos
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m eV,34,35 lo que implica que la interacción excitón-fonón es débil. Por tanto, la naturaleza de
la forma gaussiana del coeficiente de absorción medido en las capas de InSe se puede 
atribuir a la interacción de los portadores con defectos cristalinos presentes en las capas de 
InSe. D e hecho, la ausencia de señal excitónica en los espectros del frente fotovoltaico, 
com o ya hemos visto en las medidas de electroabsorción, sugiere que las capas de InSe 
contienen una elevada concentración de defectos. La presencia de estos defectos provoca 
una disminución considerable del tiempo de vida del excitón, de modo que no es observable 
ni tan siquiera a las temperaturas más bajas alcanzadas. Este hecho es coherente con los 
resultados obtenidos de las medidas de fotoluminiscencia llevadas a cabo a baja temperatura, 
en donde no se ha detectado ninguna señal proveniente del excitón.
La dependencia que presentan los espectros fotovoltaicos medidos y la evidente 
analogía que presenta con el frente del coeficiente de absorción (Ec. 3.26) sugieren que 
podemos analizar el coeficiente de absorción de las capas de InSe (ote) a través de un modelo 
tridimensional de Elliot de transiciones electrónicas permitidas convolucionadas con una 
función gaussiana, considerando, únicamente, las contribuciones de estados pertenecientes al 
continuo excitónico com o
(8.3)
con
donde R* es el Rydberg efectivo, que consideraremos R*=14.5 m eV,34,35 T  es la 
semianchura del continuo excitónico y C0 es una constante.269 Los parámetros de ajuste de la 
relación 8.3 son la semianchura de la transición (I") y la anchura energética de la banda 
prohibida (Eg).
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8.3.1 Influencia de las condiciones de preparación en la forma 
del espectro fotovoltaico.
Hemos llevado a cabo un proceso de ajuste de la relación 8.3 al frente del espectro 
fotovoltaico de las capas de InSe preparadas mediante una fuente de InSe y dos fuentes de 
In y Se, considerando un factor de proporcionalidad entre ote y el frente del espectro 
fotovoltaico. Las curvas de ajuste reproducen satisfactoriamente los resultados 
experimentales (líneas continuas en Fig. 8.6). En la figura 8.8 mostramos los valores de las 
magnitudes Eg y T obtenidos en el proceso de ajuste del frente fotovoltaico a temperatura 
ambiente correspondiente a diferentes capas de InSe. Como se puede observar en dichas 
figuras, no existe una gran dispersión en el valor de la banda prohibida entre los resultados
-i i i i I i i i i I i—i l i I i i L_i—
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d (Á) 
a
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b
Fig. 8.8 Valores de (a) T y (b) Eg obtenidos del ajuste del frente del espectro fotovoltaico a temperatura 
ambiente de diferentes capas de InSe: (•) Preparadas mediante una fuente de InSe. (0,V,O) Preparadas a 
partir de dos fuentes de In y Se.
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obtenidos a temperatura ambiente para las diferentes capas de InSe preparadas en este 
trabajo (del orden del 3%), independientemente del grosor de la capa y del modo de 
preparación utilizado, aunque habría que señalar que, por un lado, las capas preparadas a 
partir de dos fuentes de In y Se presentan un valor medio de Eg 50 meV más pequeño que el 
obtenido de las capas preparadas mediante una fuente de InSe. Por otro lado, los valores 
más pequeños de la anchura de la transición a temperatura ambiente se han observado en las 
capas de InSe preparadas con dos fuentes de In y Se.
Si comparamos los resultados obtenidos de Eg y T con los que resultan del análisis de 
las medidas de electroabsorción (Fig. 8.9), podemos observar que existe gran concordancia 
entre los valores determinados por ambos métodos, sobre todo para las capas que 
presentaban una anchura del frente del espectro fotovoltaico más pequeña. En cualquier
40
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Fig. 8.9 Comparación de los valores de (a) T y (b) Eg obtenidos a temperatura ambiente de diferentes capas 
de InSe: (•) Mediante el ajuste del frente del espectro fotovoltaico. (o) del análisis de los espectros de 
electroabsorción.
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caso, habría que remarcar que las diferencias que se observan son debidas a que el método  
de determinación de estos parámetros es muy diferente en ambos casos. En las medidas de 
electroabsorción se obtienen directamente del espectro, mientras que en las medidas del 
frente del espectro fotovoltaico se obtienen de un proceso de ajuste a un modelo que no 
recoge la asimetría de la anchura de la transición que hemos establecido en el capítulo 
anterior, lo cual explica que la diferencia entre ambos tipos de determinaciones sea más 
notoria en las muestras con un espectro más ancho.
Los resultados obtenidos de las medidas del coeficiente de absorción de capas 
delgadas policristalinas y amorfas de InSe preparadas por otros métodos exhiben una 
dispersión del parámetro Eg calculado que alcanza el 50%,73’80,97 dependiendo de la 
composición de la capa, de los procesos de annealing efectuados y de la concentración de 
defectos. La magnitud de esta dispersión se analiza en el marco del modelo de M ott y 
D avis,101 en base a la presencia de defectos en las capas, que introducen estados electrónicos 
localizados en la banda prohibida y perturban los estados de la banda de valencia y/o de la 
banda de conducción, reduciendo el valor de Eg. En las capas de InSe preparadas por 
epitaxia van der Waals existe también una cierta concentración de defectos, tal y com o se 
deduce de las medidas realizadas del frente fotovoltaico y del estudio de las propiedades 
ópticas realizado en el capítulo anterior. Sin embargo, no provocan una variación 
significativa de Eg, que en cualquier caso es muy próximo al que se observa en medidas del 
coeficiente de absorción en muestras monocristalinas de InSe a temperatura ambiente.26 La 
presencia de éstos afecta en mayor grado a la' anchura de la transición y a la forma del 
espectro fotovoltaico. Esta anchura resulta ser 2-4 veces mayor que las anchuras típicas en 
muestras monocristalinas de InSe.34 En cualquier caso, la forma del frente del espectro 
fotovoltaico, a pesar de la ausencia de efectos excitónicos, presenta una mayor similitud con  
el frente de absorción observado en muestras monocristalinas de InSe, en comparación con  
el frente de absorción medido en capas de InSe depositadas por otros métodos.72,73’77’80
La dependencia espectral del frente fotovoltaico observada en las capas de InSe (Fig. 
8.6) resulta ser muy similar a la observada en muestras monocristalinas irradiadas con  
neutrones cuando la concentración nominal de reacciones de transmutación neutrónica, la 
cual representa la concentración mínima de defectos, es superior a 1018 cm'3 (Fig. 8 .10).270
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De hecho, si llevamos a cabo un proceso de ajuste de la relación 8.3 al frente de absorción 
que poseen estas muestras, podremos observar que existe una concordancia aceptable entre 
ellas (línea continua en Fig. 8.10). En este caso, el valor de la semianchura que resulta del 
ajuste es de T=28 meV, que es del mismo orden que los valores obtenidos para las capas de 
InSe. Estas muestras presentan una movilidad electrónica un orden de magnitud inferior a la 
que posee el material monocristalino y una resistividad superior a 103 Dcm .49 Las 
propiedades de transporte y ópticas que exhiben estas muestras están relacionadas 
íntimamente con la concentración de defectos que poseen, que provoca una disminución de 
la movilidad de los portadores y una deformación de los estados localizados en el borde de 
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Fig. 8.10 Coeficiente de absorción medido en muestras monocristalinas de InSe irradiadas con neutrones. La 
concentración nominal de defectos en las muestras se indica en la figura. La línea continua corresponde a la 
curva de ajuste del frente de absorción (Ec.8.3).
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8.3.2 Dependencia del frente del espectro fotovoltaico con la 
temperatura.
En las figuras 8.11 y 8.12 mostramos la dependencia con la temperatura de V y Eg, 
obtenidos del ajuste de la relación 8.3 a los espectros del frente fotovoltaico medidos en 
diversas capas de InSe. Los resultados presentados en la figura 8.11 se obtienen del proceso 
de ajuste correspondiente a las capas de InSe depositadas con una fuente de InSe, mientras 
que los resultados presentados en la figura 8.12 corresponden a las depositadas con dos 
fuentes de In y Se.
En lo que respecta a la dependencia de T con la temperatura, éste es el único punto 
en el estudio de las propiedades ópticas de las capas de InSe donde los resultados exhiben 
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Fig. 8.11 Dependencia con la temperatura de: (a) la semianchura de la transición, (b) el valor del ancho de la 
banda prohibida, referido al valor obtenido a temperatura ambiente. Estos valores corresponden a los 
obtenidos de capas de InSe de ( • )  2400, (■) 1800 y (A) 1200 Á de espesor, preparadas con una fuente de 
InSe.
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Fig. 8.12 Dependencia con la temperatura de: (a) la semianchura del frente de absorción de capas de InSe de 
(□) 2000, (O) 2500 y (V) 6000 Á y de espesor, preparadas con dos fuentes de In y Se. Por comparación, 
hemos introducido la dependencia obtenida por medidas de electroabsorción en una de las capas ( • :  2000 A) 
(b) El valor del ancho de la banda prohibida, referido al valor obtenido a temperatura ambiente. Los 
símbolos utilizados poseen el mismo significado que en la figura (a). La línea continua corresponde a un 
ajuste lineal de la dependencia con la temperatura, mientras que la línea discontinua se ha calculado a partir 
del modelo completo que describe la variación de Eg por la interacción excitón-fonón.
con una fuente de InSe o las capas depositadas con dos fuentes de In y Se. Para las capas 
preparadas con una fuente de InSe, la anchura del continuo no varía con la temperatura en 
todo el rango abarcado (Fig. 8.11 (a)), mientras que para las capas depositadas con dos 
fuentes (Figura 8.12(a)) la anchura del continuo disminuye monótonamente con al 
temperatura.
Adicionalmente, hemos incorporado en la figura 8.12(a) la dependencia experimental 
de la semianchura obtenida a partir de medidas de electroabsorción de una de las muestras
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analizadas en el capítulo anterior. Como podemos observar, el comportamiento que T  posee  
es muy similar al observado en dichas medidas.
A  partir de los resultados obtenidos, podemos analizar el valor del coeficiente de 
temperatura de Eg para cada conjunto de valores representado en ambas figuras. En ambos 
casos obtenemos, en el rango de temperaturas en el que la dependencia es lineal, un valor de 
dEg/dT =-0.40 ±  0.02 meV/K, que es comparable al valor obtenido de las medidas de 
electroabsorción en el capítulo anterior. En la figura 8.12(b) hemos introducido, por 
comparación, la dependencia de la banda prohibida obtenida a partir de la relación 7.11, 
utilizando los parámetros que hemos obtenido en dicho cálculo (Tabla 7.1). Como podem os 
observar existe reproduce aceptablemente los resultados obtenidos experimentalmente.
La dependencia de la semianchura de la transición y de la banda prohibida exhibe un 
comportamiento similar al observado en medidas de electroabsorción para las muestras de 
InSe preparadas con dos fuentes. En este caso, el comportamiento observado es comparable 
al que se observa en muestras monocristalinas. En estas capas, la presencia de los defectos 






9. Característica I(V) de los 
dispositivos In/In2C>3/InSe/GaSe/In.
9.1 Introducción.
En este capítulo estudiaremos la respuesta fotovoltaica en condiciones de 
iluminación AM1 y AM 2 de los dispositivos preparados a partir de las capas de InSe 
depositadas sobre substratos de GaSe, para lo cual analizaremos la característica Intensidad- 
Tensión (I(V)) de estos fotodiodos. En esta situación, podremos obtener el rendimiento del 
proceso de fotoconversión y analizar los diferentes elementos que limitan este proceso.
Comenzaremos mostrando el resultado de la medida de dicha característica en 
diferentes dispositivos. En primer lugar analizaremos el comportamiento de los dispositivos 
basados en capas de InSe preparadas por una fuente, para continuar con un análisis análogo 
en dispositivos formados a partir de capas de InSe depositadas con dos fuentes. En este 
punto, compararemos los resultados obtenidos y discutiremos el origen de las diferencias 
observadas.
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9.2 Resultados experimentales y discusión.
En la figura 9.1 mostramos la característica I(V) de un dispositivo In/InSe/GaSe/In
o
formado a partir de una capa de InSe de 2400 A de espesor depositada con una fuente sobre 
substratos de GaSe intrínseco. Hemos llevado a cabo la medida de la característica bajo 
condiciones de oscuridad e iluminación AM1.
La corriente de cortocircuito originada por iluminación es de IL=2pA y el fotovoltaje 
es de Vca=75 mV. Por otro lado, se puede observar que la pendiente de la curva es poco 
sensible a la iluminación. El hecho de que los substratos utilizados para la deposición de 
estas capas poseen una alta resistividad y una concentración de portadores típica de 1011 
cm'3 (Tabla 5.2) y que el espectro de radiación solar en la zona correspondiente a la 
absorción del substrato es poco intenso (Fig. 1.10) indica que el comportamiento observado 
de la característica I(V) está controlado por la alta resistencia del substrato. Este hecho 
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Fig. 9.1 Característica I(V) de un dispositivo In/InSe/GaSe/In medido en oscuridad y bajo iluminación AM1. 
La capa de InSe del dispositivo ha sido depositada mediante una fuente y posee un espesor de 2400 Á.
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En la figura 9.1 también incluimos la característica I(V) calculada a partir de la 
relación 3.31 (línea punteada), que reproduce el comportamiento observado en la muestra. 
Los valores de los parámetros utilizados en este cálculo son Is=0.06pA, Rp=75 k£2 y 
Rs=44 kQ.
De los resultados obtenidos, vemos que el primer paso que hay que efectuar para 
mejorar el rendimiento de los dispositivos consiste en disminuir la resistencia en serie que 
poseen. Con este fin, utilizamos substratos de GaSe de baja resistividad para la deposición 
de capas de InSe mediante el uso de dos fuentes. Sobre las capas de InSe preparamos 
contactos de In2C>3 , que también juegan un papel disminuyendo la resistencia en serie, debido 
a su carácter conductor. En la figura 9.2 mostramos la característica I(V) de algunos de los 
dispositivos ImCL/InSe/GaSeiN/In preparados, en tres situaciones de iluminación distintas: 
En oscuridad, bajo iluminación AM2, y bajo iluminación AM2 con un filtro pasacorta de 680 
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Fig. 9.2 Característica I(V) de tres dispositivos Ir^CVn-InSe/GaSe'.N/In bajo diferentes condiciones de 
iluminación. El espesor de la capa de InSe se indica en la figura.
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En la tabla 9.1 mostramos los valores de Jcc y Vca que se obtienen de la característica 
I(V) de algunos de estos dispositivos. Como se puede observar, estos dispositivos 
proporcionan un fotovoltaje de valor comprendido entre 0.2 y 0.3 eV. En estos dispositivos 
se obtiene también un aumento considerable de la densidad de corriente de cortocircuito, 
alcanzando valores de hasta JL= 3mA/cm2 (Tabla 9.1).
Utilizando la relación 3.31, podemos estimar el valor de la resistencia en serie y en 
paralelo que poseen estos dispositivos. Como ejemplo, hemos calculado estos parámetros 
para un dispositivo con un espesor de la capa de InSe de 2500 Á (línea punteada en Fig. 
9.2(b)). Los valores que resultan del ajuste son Is=4.3 nA, Rs=620 Q y Rp=4.3 kQ. Estos 
valores confirman la mejoría de la calidad que se observa en estos dispositivos. Sin embargo, 
dado el bajo valor de Rp, la corriente de fugas es aún muy elevada, como se deduce de la 
dependencia que posee la característica I(V) de los dispositivos cuando están polarizados 
inversamente, lo cual, explica que el factor de llenado de estos dispositivos sea aún muy bajo 
(Tabla 9.1).
d (A ) Vea (V) Jcc (m A/cm 2) FF Tlfv(%)
1200 0.220 1.93 0.30 0.36
2000 0.327 2.03 0.20 0.39
2200 0.173 0.69 0.20 0.06
2500 0.286 2.86 0.20 0.40
3100 0.168 0.27 0.25 0.03
3600 0.281 1.53 0.30 0.36
4150 0.181 0.68 0.15 0.05
6000 0.295 0.10 0.40 0.03
10000 0.334 3.14 0.20 0.59
Tabla 9.1 Tensión en circuito abierto y densidad de corriente en cortocircuito medidos en diferentes 
dispositivos In203(IT0 )/InSe/GaSe:N(Sn)/In con un factor de llenado FF. En la última columna indicamos 
el valor del rendimiento alcanzado con cada dispositivo. La potencia luminosa es de 50 mW/cm2.
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En la tabla 9.1 incluimos el rendimiento solar que se alcanza en el proceso de 
fotoconversión en estos dispositivos, calculado a partir de la relación 3.30. Los valores que 
se obtienen son inferiores a 0.4%. Sin embargo, la obtención de un valor tan bajo es 
comprensible si tenemos en cuenta que la mayor parte de la fotocorriente se genera en el 
lado n de la heterounión InSe/GaSe, tal y como se observa en la figura 9.2 al medir la 
característica I(V) en diferentes dispositivos eliminando la contribución del substrato de 
GaSe. Por tanto la fotocorriente proviene, prácticamente, de la capa de InSe, de m odo que 
si bien se observa en estos dispositivos una notable mejoría en la forma de la característica 
I(V), es obvio que el aumento de la intensidad de cortocircuito, es decir, de la fotocorriente, 
es debido, fundamentalmente, a la mayor calidad de las capas de InSe preparadas con dos 
fuentes.
En estas condiciones, podemos estimar cual sería la fotocorriente máxima que se 
puede llegar a obtener en estos dispositivos, que viene dada por la relación 3.27. Si, como 
procedimos en el capítulo anterior, consideramos que el espesor de las capas de InSe es lo 
suficientemente pequeño como para suponer o c d « l ,  entonces, en el caso que podamos 
despreciar los efectos de recombinación superficial (Sp=0 en la relación 3.24) y en el que la 
longitud de difusión de los huecos sea mucho mayor que el espesor de la capa (Lp» d ) ,  la 
densidad de corriente bajo iluminación se puede expresar como
J L =  I  J i; )(E )d E  = q (\-R „ )L „ ta n h  - f -  J<D „ (E )a (E )d E
e  V p  J e ,
, (9.1)
~ q ( \ -  R„)d ]® „ (E )a (E )d E
es decir, que en esa situación, la fotocorriente es proporcional al espesor de la capa de InSe. 
En la figura 9.3 representamos la fotocorriente obtenida de las medidas d e  la característica 
I(V) en los diferentes dispositivos preparados, en función del espesor de la «capa de InSe. En 
esta figura añadimos la fotocorriente calculada a partir de la relacióm 9.1 (curva 1), 
evaluando numéricamente la expresión integral que ésta contiene y suponiendo que el
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coeficiente de reflexión en la superficie de la capa viene dado por el índice de refracción a 
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Fig. 9.3 Fotocorriente obtenida bajo iluminación de los dispositivos basados en las capas de InSe preparadas 
con dos fuentes. Las líneas continuas representan la fotocorriente que se obtendría en la dada por la relación 
9.1 considerando que L p » d  (curva 1) y que Lp toma valores de L(1= 0.4 (curva 2), 0.2 (curva 3), 0.1 (curva 
4) y 0.05 pm (curva 5).
De los resultados de la figura 9.3 vemos que, en varios de los dispositivos 
correspondientes a las capas más delgadas (d < 0.2 p.m), el valor de la fotocorriente es 
próximo al máximo valor posible (curva 1). Por el contrario, para capas de espesor superior 
a 0.3 |Ltm, la fotocorriente alcanza valores muy inferiores a éste, lo que indica que la longitud 
de difusión de los portadores es muy inferior al espesor de estas capas, coherentemente con 
la gran cantidad de defectos que sugiere la anchura de los espectros de absorción. En estas 
condiciones, el último paso en la relación 9.1 ya no es válido, por lo que, para calcular la 
fotocorriente podemos utilizar la segunda igualdad en dicha relación. En la figura 9.3 hemos 
incluido las curvas correspondientes a la fotocorriente máxima calculadas en estas
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condiciones, para diferentes valores de la longitud de difusión (curvas 2-5). Como es lógico, 
la acción de los defectos limitando la fotocorriente se hace más patente en las capas de 
mayor espesor, lo que nos permite estimar que longitud de difusión en las capas es del orden 




En este trabajo hemos preparado capas de InSe sobre substratos de GaSe mediante 
epitaxia van der Waals y hemos analizado las propiedades estructurales, ópticas, 
fotovoltaicas que poseen estas capas. Como paso previo, hemos estudiado las propiedades 
eléctricas y de transporte de los diferentes substratos de GaSe utilizados en la deposición de 
las capas de InSe. Finalmente, hemos preparado dispositivos In/I^CVInSe/GaSe/In y hemos 
analizado las cualidades que poseen estos sistemas como dispositivos de conversión 
fotovoltaica, analizando su característica I(V).
Atendiendo, pues, a los diferentes aspectos que hemos tratado en este trabajo, 
nuestras conclusiones se pueden enmarcar en dos grupos, que hacen referencia a los 
substratos de GaSe, y a las propiedades de las capas de InSe y a las características de los 
dispositivos.
Hemos llevado a cabo medidas de resistividad y efecto Hall en muestras de GaSe 
dopadas con N  y Sn en diferentes cantidades. En ambos casos, todas las muestras analizadas 
son de tipo p, pero el comportamiento que poseen el N y el Sn com o agentes dopantes es 
completamente diferente el uno del otro.
Los substratos de GaSe.
El N produce una disminución clara de la resistividad y un aumento significativo de 
la concentración de huecos (hasta 1016 cm'3). Las muestras dopadas con este material 
aparecen poco compensadas y con un valor de la energía del nivel aceptor de 210 meV, lo
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cual motiva que la concentración de huecos a temperatura ambiente sea de 4x10 15 cm'3. 
Estos resultados sugieren que la resistividad puede ser disminuida, incluso en un orden de 
magnitud, con una mayor concentración de dopado.
Las muestras dopadas con Sn son de tipo p, pero con un alto grado de 
compensación. Sin embargo, la resistividad que poseen estas muestras es de las más bajas 
que se ha observado hasta la fecha en el GaSe:Sn. La dependencia con la temperatura de la 
concentración de portadores indica que el Sn puede actuar tanto como impureza aceptora 
como dadora en el GaSe. En este trabajo proponemos que el Sn introduce un nivel aceptor 
doble, con valores de la energía de ionización de 310 y 155 meV. La diferencia que existe 
entre el papel que juega el Sn como dador y aceptor doble cabe atribuirse a la diferente 
configuración que adopta este elemento: La configuración que sugerimos para el aceptor 
doble es de un átomo de Sn en una posición intercapa delimitada por el octaedro que forman 
los átomos de Se en las capas contiguas, y asociado a una vacante de Ga. La configuración 
que sugerimos para el dador es un átomo de Sn que substituye a un átomo de Ga.
La dependencia de la movilidad de los huecos con la temperatura ha sido explicada 
mediante la dispersión de los portadores por las vibraciones de la red, revisando el peso 
relativo que poseen los diferentes mecanismos de dispersión por fonones (polares LO y 
homopolares). A  baja temperatura, la influencia de la dispersión por impurezas aumenta. En 
las muestras de GaSe:Sn se ha observado la formación de complejos de impurezas con una 
menor sección eficaz de dispersión que las impurezas simples, lo que permite la obtención de 
muestras de GaSe con una alta concentración de huecos y movilidad, a pesar dle la alta 
proporción de impurezas.
Las capas de InSe.
Sobre los substratos de GaSe hemos preparado capas de InSe por epitaxiai van der 
Waals. Hemos utilizado dos métodos de preparación de dichas capas: a partir de uma fuente 
de InSe y a partir de dos fuentes de In y Se.
Hemos caracterizado las propiedades estructurales de las capas de InSe a partir de 
medidas de fotoemisión (UPS y XPS), LEED, y difracción de rayos X. Estos análisis han
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permitido detectar en las capas de InSe preparadas con una fuente la presencia de una cierta 
cantidad de In metálico y In6Se7. La presencia de estas fases y su proporción relativa explica 
el comportamiento observado en las medidas de fotoemisión de estas capas: La presencia de 
fases ricas en Se en las capas más delgadas explica el carácter electrónico intrínseco que 
poseen estas capas. Al aumentar el espesor de la capa, aumenta la importancia de los 
procesos de reevaporación de Se, lo que provoca que las capas con un mayor espesor 
posean un mayor carácter n.
La preparación de capas de InSe utilizando dos fuentes de In y Se ha permitido un 
mayor control de las condiciones del crecimiento, en comparación con las capas preparadas 
con una fuente. Las capas preparadas de esta forma presentan una menor proporción de 
fases ajenas, tal y com o indican las medidas realizadas por fotoemisión y difracción de rayos 
X , aunque esta última permite distinguir la presencia de In metálico y de In2Se3. La presencia 
de fases ricas en Se, al igual que sucedía en las capas preparadas por una fuente, es un 
síntoma de la disminución de la calidad cristalina de la capas. De forma general, las capas 
con un mayor espesor presentan una menor calidad cristalina, aunque, la utilización de dos 
fuentes de In y Se en lugar de una de InSe ha permitido preparar capas de InSe con un 
mayor espesor y con una mayor calidad cristalina.
Las medidas de difracción de electrones (LEED) indican que los cristalitos que 
forman las capas presentan, en todos los casos, una orientación preferente del eje c paralela 
al eje c dlel substrato. Las medidas de dispersión del eje c (medidas de textura) han permitido 
cuantificar el grado de dispersión de los cristalitos de las capas, reflejando una mayor 
dispersióm aquellas capas que presentan una menor calidad cristalina. Medidas morfológicas 
por m icroscopía de barrido confirman este punto, mostrando una mayor cantidad de 
conglomterados las capas con una menor calidad cristalina.
H em os estudiado las propiedades ópticas de las capas de InSe a partir de medidas de 
electroabsorción por reflexión. Los espectros obtenidos muestran el resultado de la 
modulaciión del frente del coeficiente de absorción de las capas de InSe por parte del campo 
de la interfase InSe/GaSe. Hemos llevado a cabo medidas de electroabsorción en función de 
la temperatura. A  pesar de que en el InSe monocristalino el frente excitónico aumenta su 
intensidaid al disminuir la temperatura, no hemos observado ninguna señal del excitón en las
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medidas realizadas en las capas de InSe ni en las temperaturas más bajas alcanzadas, debido 
a la presencia de defectos en las capas de InSe, los cuales, reducen el tiempo de vida del 
excitón. En todo momento, la señal de electroabsorción refleja el comportamiento de la 
transición de la banda de valencia a la de conducción en las capas de InSe.
El análisis de dichos espectros nos ha permitido obtener la dependencia con la 
temperatura de la banda prohibida y de la anchura de la transición. Hemos interpretado el 
comportamiento de la banda prohibida en base a un modelo de interacción de los electrones 
en la banda de conducción con las vibraciones de la red, y de manera similar al observado en 
el InSe monocristalino, este comportamiento viene gobernado por un fonón homopolar de 
14.5 meV.
La dependencia de la semianchura de la transición con la temperatura muestra un 
comportamiento muy similar al que se observa en el material monocristalino, disminuyendo 
de forma monótona al disminuir la temperatura. La variación de la semianchura se puede 
considerar com o suma de la contribución intrínseca de las vibraciones de la red más un 
término, aproximadamente constante de 10-15 meV, debido a los defectos.
Hemos llevado a cabo medidas del espectro fotovoltaico en capas de InSe 
preparadas con una y dos fuentes. El espectro fotovoltaico muestra, en todos los casos, la 
contribución de la capa de InSe y la del substrato de GaSe. La contribución del InSe al 
espectro fotovoltaico nos ha permitido estudiar las características del frente de absorción del 
InSe. La dependencia con la temperatura del frente del espectro fotovoltaico confirma los 
resultados obtenidos en medidas de electroabsorción, en el que no se observa ninguna traza 
excitónica a bajas temperatura. En este sentido, hemos llevado a cabo el análisis del frente 
del espectro en base a un modelo tridimensional de Elliot convolucionado con una 
gaussiana. La naturaleza gaussiana del frente de absorción ha sido atribuida a la interacción 
de los portadores con los defectos. Los resultados que se obtienen de este análisis confirman 
los resultados obtenidos en la caracterización estructural y en las medidas de 
electroabsorción que hemos realizado.
La dependencia con la temperatura de la banda prohibida exhibe un comportamiento 
idéntico en todas las capas que hemos analizado en este trabajo, mostrando un valor del 
coeficiente de temperatura (en el rango en que era lineal) de dEg/dT=-0.40 ± 0.2 meV/K,
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muy similar al que resulta del análisis de los espectros de electroabsorción (dEg/dT=-0.37 ±  
0.20 m eV/K ).
La dependencia de la semianchura del frente del espectro fotovoltaico con la 
temperatura confirma los resultados obtenidos de la caracterización estructural de las capas 
de InSe. En las capas de InSe depositadas con una fuente, los electrones presentan una 
mayor interacción con los defectos que en las capas preparadas con dos fuentes, lo que 
explica que la dependencia con la temperatura de la semianchura en las primeras sea 
prácticamente inexistente, mientras que en las segundas disminuye monótonamente con la 
temperatura.
Hemos analizado la característica I(V) de los dispositivos In/I^CVInSe 
/GaSe:N(Sn)/In que hemos preparado. La corriente de cortocircuito y el fotovoltaje 
alcanzan valores de 3 mA/cm2 y 0.3 V, respectivamente. La eficiencia máxima que se ha 
conseguido con estos dispositivos es menor de 0.4%. La presencia de una gran cantidad de 
defectos en las capas de InSe limita el valor de la longitud de difusión, que resulta ser de 
Lp=0.2  p.m.
L íneas de investigación  fu tu ras.
Los resultados que hemos obtenido del análisis de las capas de InSe que hemos 
preparado en este trabajo, señalan un aumento substancial de la calidad de las capas de InSe 
preparadas por este método, en comparación con las depositadas utilizando otras técnicas de 
deposición. N o obstante, hemos observado una pérdida de la calidad cristalina en las capas 
que se han depositado con un mayor espesor. Sin embargo, los resultados obtenidos son 
esperanzadores y sugieren que un posible camino de investigación posterior debe pasar por 
la determinación precisa de las condiciones óptimas de deposición. El hecho de que las capas 
más delgadas sean, típicamente, de mejor calidad que las más gruesas indica que las 
condiciones de deposición utilizadas son cercanas a las ideales, pero no coinciden con ellas.
Otro camino para futuras investigaciones puede ir encaminado hacia la mejora de las 
condiciones de preparación utilizando una fuente de InSe, junto con una fuente adicional de 
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